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INTRODUCTION GENERALE 
 
      Les pneus sont des structures complexes et composés d’une multitude de constituants. Leur conception 
nécessite une optimisation permanente des matériaux qui les composent afin d’obtenir un produit à la fois 
abordable et sure pour le consommateur. Pour atteindre certaines performances, les fabricants formulent des 
matériaux spécifiques à base de caoutchouc naturel (NR pour « Natural Rubber »). Ces derniers ont 
d’excellentes propriétés mécaniques notamment une bonne résistance en propagation de fissure, meilleures 
que celles de leurs homologues synthétiques. La compréhension des mécanismes à l’origine de ces propriétés 
singulières est primordiale pour améliorer la durée de vie du pneu. Les propriétés mécaniques particulières du 
caoutchouc naturel sont souvent attribuées à sa capacité à cristalliser sous tension. En raison de niveaux de 
déformation importants en pointe de fissure, l’apparition de cristaux dans cette zone est supposée agir 
comme un « frein » à la propagation de fissure. Cette aptitude à cristalliser sous tension va fortement 
dépendre de différents paramètres, notamment de la structure du réseau de sous-chaines créées lors de la 
réticulation de l’élastomère. Celle-ci varie selon la formulation du système de réticulation. Dans le cas de notre 
étude, nous nous intéressons à des matériaux qui sont vulcanisés de manière « conventionnelle », ce terme 
s’appliquant à un type de formulation. Ces matériaux, dans la zone du pneu où ils sont utilisés, vont subir au 
cours du temps un vieillissement thermo-oxydant à basse température (~ 80°C). Ce type de vieillissement 
provoque des modifications structurales significatives du réseau élastomère, via les différents mécanismes que 
sont la réticulation de chaînes, la coupure de chaînes ou encore une réorganisation des nœuds de réticulation. 
Ces modifications architecturales vont inévitablement modifier la capacité du matériau à cristalliser et par 
conséquent ses propriétés mécaniques, notamment en rupture. L’essentiel des travaux récents dans ce 
domaine porte sur des échantillons vulcanisés de manière « efficace ». Dans ce cas, la réticulation est réalisée 
majoritairement via des ponts monosulfures. Les travaux sur la compréhension des différents processus 
intervenant dans les matériaux vulcanisés de manière conventionnels sont beaucoup moins nombreux. Dans 
ces derniers, les ponts polysulfures créés lors de la réticulation sont plus longs et il est fort possible qu’ils 
soient répartis spatialement de manière différente. En outre, quand ils existent, les travaux sur les matériaux 
vulcanisés de manière « conventionnelle» relient peu la microstructure aux  propriétés. 
 
      Ainsi, l’objectif de mes travaux est d’apporter un éclairage nouveau sur le vieillissement thermo-oxydant à 
température relativement basse de matériaux à base de caoutchouc naturel réticulés de manière 
conventionnel. Nous porterons une attention toute particulière à l’évolution microstructurale de ces 
matériaux et sur leurs liens avec celles des propriétés mécaniques, ces dernières incluant les propriétés ultimes 
et la résistance à la propagation de fissure. Ces travaux sont conduits dans le cadre d’un projet CIFRE, 
réunissant la société MICHELIN et le laboratoire MATEIS, plus particulièrement le groupe Polymères 
Verres Matériaux Hétérogènes (PVMH).  
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      Pour mener à bien ces travaux de thèse, des matériaux modèles à base de NR vulcanisés de manière 
conventionnelle ont été élaborés au sein de la société MICHELIN, en faisant varier la densité de réticulation 
par une modification de la quantité de soufre dans le système de réticulation. Afin de se rapprocher d’un des 
matériaux standards utilisé dans le pneumatique, des élastomères contenant 20% en volume de noir de 
carbone ont également été mis en œuvre. L’ensemble de ces matériaux a fait l’objet d’une caractérisation aussi 
bien mécanique que physico-chimique avant et après vieillissement thermo-oxydant. L’étude de la 
cristallisation a été menée par diffusion des rayons X aux grands angles (WAXS). Les expériences ont été 
réalisées au laboratoire MATEIS ainsi que sur la ligne D2AM de l’ESRF.  
 
      Notre manuscrit commence naturellement par une Bibliographie Introductive. Celle-ci présente tout 
d’abord succinctement quelques généralités sur les élastomères, et notamment leur comportement mécanique. 
Ensuite, les différents paramètres qui influencent le phénomène de cristallisation sous tension sont discutés. 
Puis sont décrits les différents mécanismes chimiques mis en jeu pendant le vieillissement thermo-oxydant. 
Ces derniers vont modifier l’architecture du réseau et ses propriétés en rupture. Enfin, une dernière partie est 
plus particulièrement dédiée à la propagation de fissure en fatigue dans le caoutchouc naturel.  
 
      Le Chapitre 2 décrit en détails la composition des matériaux de l’étude, ainsi que les différents moyens et 
protocoles expérimentaux originaux mis en œuvre pour les caractériser. La technique de diffusion des rayons 
X et les procédures d’analyse permettant d’accéder aux caractéristiques de la phase cristalline sont ensuite 
détaillées. La dernière partie de ce chapitre s’attache à décrire le protocole que nous avons utilisé pour la 
mesure de propagation de fissure ainsi que celui mis en œuvre pour mesurer la cristallinité in situ en fond de 
fissure.   
  
      La suite du manuscrit présente nos résultats et discussions. Il est découpé en cinq chapitres écrits sous forme d’articles en 
anglais. Chacun de ces articles est précédé d’un bref résumé en français. Du fait du type de rédaction choisi, certains paragraphes 
concernant la présentation des matériaux, les méthodes d’analyse chimiques ou encore mécaniques sont redondants. Aussi, pour 
alléger la lecture du manuscrit, ces parties qui ne nécessitent pas de relecture particulière, apparaissent en italique. 
 
      Le premier chapitre de résultat (Chapitre 3) s’intitule « About the thermo-oxidative ageing at 
moderate temperature of conventional natural rubber ». Il est plus particulièrement dédié à la 
compréhension des mécanismes mis en jeu dans l’évolution de la structure d’un caoutchouc vulcanisé de 
manière conventionnel après vieillissement thermo-oxydant. Sur la base de mesures réalisées par gonflement, 
WAXS et DSC, un scénario de ces mécanismes est proposé, permettant de comprendre les caractéristiques du 
matériau en fonction des différents temps de vieillissement étudiés.  
 
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
- 10 - 
      Ces modifications vont inévitablement agir sur la capacité du matériau à cristallier et par conséquent ses 
propriétés en rupture. Le Chapitre 4, « About the elongation at break of natural rubber elastomers » 
s’intéresse donc à relier modification du réseau, propriétés en rupture et  capacité à cristalliser d’élastomères 
non chargés ayant des taux de réticulation différents. Des mesures en RMN-DQ permettent de remonter à 
une évolution de la distribution en taille de chaines pendant le vieillissement thermo-oxydant et enrichissent 
ainsi la discussion. Les caoutchoucs naturels utilisés dans le domaine du pneumatique sont mélangés à des 
charges (noir de carbone) afin d’améliorer leurs propriétés mécaniques. Le Chapitre 5, « Influence of fillers 
on rupture properties of carbon black filled natural rubber during ageing at moderate 
temperature » suit une démarche proche de celle présentée dans le chapitre précédent mais s’intéresse cette 
fois à des matériaux chargés.  
 
      Le Chapitre 6 suivant, « Strain-induced crystallisation and fatigue properties of natural rubber 
after thermo-oxidative ageing », est consacré à l’étude des matériaux étudiés dans les chapitres précédents 
en propagation de fissure. La résistance à la propagation de fissure est évaluée à basse et grandes vitesses de 
sollicitation. Ce travail est complété par une étude qualitative de l’évolution de la cristallisation sous tension 
en pointe de fissure. En parallèle, les champs de déformations sont estimées par simulations numériques et 
apportent des éléments intéressants à la discussion.  
 
      Le Chapitre 7, « Which method to quantitavely measure strain-induced crystallization in Natural 
Rubber ? », est une annexe technique qui permet de conforter le choix de notre méthode d’analyse des 
clichés de diffusion X pour en extraire notamment une estimation réaliste de la fraction volumique de phase 
cristallisée lorsque le caoutchouc naturel est sollicité sous traction.  
 
      Une conclusion termine ce manuscrit en reprenant les grandes lignes des travaux effectués et leurs 
principaux résultats, tout en suggérant de nouvelles expériences permettant de conforter nos interprétations 
et d’approfondir la compréhension des phénomènes.  
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Bibliographie 
Introductive 
 
 
 
      Dans ce premier chapitre, nous rappellerons tout d’abord les caractéristiques physiques et mécaniques des 
élastomères (structure, propriétés mécaniques) en insistant sur la particularité du caoutchouc naturel 
(phénomène de cristallisation sous déformation). Ensuite, nous présenterons un état de l’art relatif à l’impact 
du vieillissement (thermique ou thermo-oxydant) sur la structure du caoutchouc naturel et ses propriétés en 
rupture. Enfin, nous décrirons la méthodologie adoptée dans la littérature pour aborder la fissuration des 
élastomères puis les études relatant l’importante résistance à la propagation de fissure de fatigue des 
caoutchoucs naturels par rapport aux élastomères synthétiques. Les différents résultats présentés dans ce 
chapitre bibliographique seront complétés par une bibliographie spécifique aux différentes problématiques 
traitées dans les chapitres expérimentaux.   
 
 
 
 
 
 
1. 
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
 
- 13 - 
 Bibliographie Introductive 
1. DE LA GOMME VERS UN RESEAU TRIDIMENSIONNEL ___________________________ 14 
1.1. ORIGINE ET COMPOSITION CHIMIQUE ___________________________________________________ 14 
1.2. VERS UN RESEAU TRI DIMENSIONNEL : ___________________________________________________ 15 
1.3. STRUCTURE MOLECULAIRE DU RESEAU VULCANISE _________________________________________ 16 
1.3.1. FORMATION D’UN RESEAU DISTRIBUE EN TAILLE DE CHAINES _____________________________________ 17 
1.3.2. DENSITE DE CHAINES ELASTIQUEMENT ACTIVES (CEA) __________________________________________ 18 
2. PROPRIETES MECANIQUES DES ELASTOMERES _________________________________ 19 
2.1. INFLUENCE DE LA TEMPERATURE _______________________________________________________ 20 
2.2. INFLUENCE DE LA CHARGE (NOIR DE CARBONE) : __________________________________________ 21 
2.2.1. COMPORTEMENT AUX PETITES DEFORMATIONS ________________________________________________ 22 
2.2.2. COMPORTEMENT AUX GRANDES DEFORMATIONS _______________________________________________ 23 
3. LE PHENOMENE DE CRISTALLISATION _________________________________________ 24 
3.1. CRISTALLISATION THERMIQUE _________________________________________________________ 24 
3.2. CRISTALLISATION SOUS DEFORMATION __________________________________________________ 25 
3.2.1. DEFORMATION CYCLIQUE _________________________________________________________________ 25 
3.2.2. EFFET DE LA DENSITE DE RETICULATION _____________________________________________________ 26 
3.2.3. EFFET DE L’INTRODUCTION DE CHARGES _____________________________________________________ 28 
3.2.4. INFLUENCE DE LA VITESSE DE SOLLICITATION _________________________________________________ 30 
4. VIEILLISSEMENT THERMIQUE / THERMO-OXYDANT ___________________________ 32 
4.1. MODIFICATION DE LA STRUCTURE A L’ECHELLE MOLECULAIRE ________________________________ 32 
4.1.1. VIEILLISSEMENT THERMIQUE ______________________________________________________________ 32 
4.1.2. VIEILLISSEMENT THERMO-OXYDANT ________________________________________________________ 33 
4.2. MODIFICATION DES PROPRIETES EN RUPTURE _____________________________________________ 34 
5. FISSURATION EN FATIGUE______________________________________________________ 36 
5.1. DIFFERENT MODES DE PROPAGATION : __________________________________________________ 36 
5.2. TAUX DE RESTITUTION D’ENERGIE DANS LES ELASTOMERES __________________________________ 37 
5.3. ETUDE LOCALE DU FOND DE FISSURE ____________________________________________________ 39 
5.4. CARACTERISATION DE LA VITESSE DE FISSURATION DANS LES ELASTOMERES : ____________________ 41 
5.5. IMPACT DE LA CRISTALLISATION EN POINTE DE FISSURE SUR LA FISSURATION ____________________ 43 
5.5.1. CARTOGRAPHIE EN POINTE DE FISSURE ______________________________________________________ 43 
5.5.2. CRISTALLISATION ET PROPAGATION DE FISSURE ________________________________________________ 44 
5.5.3. INFLUENCE DE DIFFERENTS PARAMETRES SUR LA PROPAGATION DE FISSURE __________________________ 45 
6. CONCLUSION ___________________________________________________________________ 46 
7. REFERENCES ___________________________________________________________________ 47 
 
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
 
- 14 - 
 Chapitre 1 
1.  DE LA GOMME VERS UN RESEAU TRIDIMENSIONNEL  
1.1.  Origine et composition chimique  
      Le latex, extrait de l’hévéa, se compose d’une dispersion de particules de caoutchouc naturel dans une 
phase aqueuse contenant diverses substances organiques et minérales. Après traitement, on obtient une 
« gomme crue ». Cette gomme est constituée dechaînes macromoléculaires de polyisoprène composées à 
99.9% d’unitéscis-1,4. Cette stéréorégularité conditionne l’aptitude à cristalliser (thermiquement ou sous 
déformation) et par voie de conséquence les propriétés physiques et mécaniques. Le polyisoprène dit gutta-
percha est quant à lui composée de macromolécules constituées d’unités trans-1,4, il est semi-cristallin à 
température ambiante. Les deux configurations cis-1.4 et trans-1.4 sont représentées ci-dessous en Figure 1.1.  
 
 
Figure 1.1 : Configurations cis et trans du polyisoprène 
      Le matériau est un enchevêtrement de chaînes macromoléculaires. Celles-ci sont formées de pelote 
statistique. Cette structure ne présente pas d’ordre à grande distance : elle est qualifiée d’état amorphe 
(désordonné) par opposition à l’état cristallin. Ce dernier peut néanmoins apparaitre sous l’effet de la 
température, ou de la déformation dans le cas du caoutchouc naturel. L’état cristallin nous intéresse tout 
particulièrement dans le cadre de cette étude, nous y reviendrons par la suite. 
      Les molécules de polyisoprène ne sont pas les seuls composants du caoutchouc naturel. D’autres 
éléments (protides, glucides, lipides et sels minéraux) en font également partie. Le caoutchouc cru est en fin 
de compte composé d’environ 94% en masse de macromolécules de cis-1.4 polyisoprène et de 6% 
d’ « impuretés ». Ces chaînes pouvant se lier à différentes impuretés évoquées précédemment de manière à 
créer un réseau tridimensionnel appelé réseau naturel. Le lecteur pourra se référer aux travaux de Tanaka [1] 
et Amnuaypornsi [2] pour de plus amples informations sur ce point.  
      Cependant ce réseau naturel (réticulation physique) ne permet pas de conférer au caoutchouc naturel des 
propriétés mécaniques intéressantes à des fins industrielles. En effet, lors de sa mise en œuvre le caoutchouc 
naturel est soumis à des températures élevées détruisant partiellement ou totalement le réseau naturel. Une 
étape de réticulation chimique est donc nécessaire.  
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 Bibliographie Introductive 
1.2.  Vers un réseau tri dimensionnel : 
Il est nécessaire de lier chimiquement par des points de réticulation (ou ponts) les chaînes polymères de 
manière à former un réseau tridimensionnel élastique, résistant et permanent. Le processus de réticulation du 
caoutchouc naturel a été découvert dans les années 1839-1844. Il nécessite un apport d’énergie, l’existence ou 
la création de sites réactifs sur les chaînes de caoutchouc naturel et d’un agent réticulant qui est le plus 
souvent du soufre (dans ce cas l’opération de réticulation est appelée vulcanisation). D’autres agents réticulant 
peuvent être utilisés tels que les peroxydes), le lecteur pourra se référer aux travaux de Dluzneski pour obtenir 
de plus amples informations sur ce type de réticulation [3]. Nous ne décrirons ici que les mécanismes 
chimiques impliqués pendant le processus de vulcanisation. 
. 
 
 
Figure 1.2 : Schéma de la vulcanisation au soufre [4] 
 
La réaction de vulcanisation schématisée en Figure 1.2 est conditionnée par le couple activateur/ 
accélérateur. Le ligand (acide stéarique) et l’oxyde de zinc (ZnO) s’associent pour former des cations de zinc 
Zn2+, eux-mêmes réagissant avec un accélérateur (CBS), pour former un complexe (1) [5]–[7]. Le soufre se 
combine à ce dernier conduisant à la formation d’un agent de vulcanisation. Cet agent réagit avec les chaînes 
polymères et greffent des polysulfures polymériques sur la chaîne (polymère-Sy-Ac). Ce polysulfure réagit à 
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nouveau avec le polymère et crée un pont entre deux chaînes (polymère-Sx-polymère) conduisant à la 
structure finale du caoutchouc réticulé. Certains auteurs mentionnent, lors de ce processus, la formation 
d’une molécule de ZnS qui est d’ailleurs observée par diffraction des rayons X par Bukhina sur un échantillon 
d’EPDM vulcanisé [8].  
      Des antioxydants (6-PPD) sont généralement associés aux éléments de vulcanisation. Ces derniers 
permettent de protéger le caoutchouc de la dégradation par oxydation (vieillissement thermo-oxydant). Il est à 
noter que le schéma des mécanismes de vulcanisation présenté en Figure 1.2 est simplifié. Le lecteur pourra 
se référer au chapitre du livre d’où est tirée la figure pour de plus amples informations. 
1.3.  Structure moléculaire du réseau vulcanisé   
      Suite au processus de vulcanisation, des ponts mono-, di- et polysulfures coexistent avec des groupes 
pendants et des cycles sulfurés présent le long des chaînes macromoléculaires. Leurs concentrations vont 
dépendre de la quantité de soufre et d’accélérateur mélangés avec la gomme. La Figure 1.3 [9] décrit 
schématiquement les liaisons et groupes dits « pendants » les plus largement présents dans un réseau 
vulcanisé. 
 
 
 
Figure 1.3 : Structure d’un réseau vulcanisé pour un caoutchouc naturel. 
(A)  Chaînes macromoléculaires ; (B) Ponts mono - (S), di (S2), polysulfures (Sx), x est en général 
compris entre 3 et 6 ; (C) Groupes pendants et cycles sulfurés (Acc équivaut à une 
terminaison par un accélérateur) D’après Akiba et al. [9] 
 
 
     Il existe trois modes de vulcanisation qui dépendent du ratio accélérateur/soufre utilisé. La vulcanisation 
dite conventionnelle est obtenue en utilisant un fort taux de soufre et un faible taux d’accélérateur, à l’inverse 
de la composition adoptée pour une vulcanisation efficace (cf. Tableau 1.1). Le système de vulcanisation dit 
conventionnel conduit principalement à des ponts polysulfures. À l’opposé, le système de vulcanisation dit 
efficace implique majoritairement la formation de ponts monosulfures. Le système de vulcanisation dit semi-
efficace se situe entre ces deux systèmes en termes de distribution de ponts interchaînes.  
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 Conventionnel (CV) Semi-Efficace (SEV) Efficace (EV) 
Ponts poly et disulfures  
[% massique] 
95 50 20 
Ponts monosulfures  
[% massique] 
5 50 80 
Concentration en cycles 
sulfides 
Elevée Modérée Faible 
Concentration en groupes 
pendants 
Faible Modérée Modérée 
 
Tableau 1.1 : Structure du réseau à l’échelle moléculaire suivant le système de vulcanisation.  
D’après [7] 
 
      À la fin du processus de vulcanisation, le matériau possède une densité moyenne de chaînes élastiquement 
actives (CEA) impliquant non seulement les nœuds créés par la réticulation elle-même (nœuds chimiques) 
mais également des nœuds d’enchevêtrements piégés (nœuds physiques). Une vision simplifiée sur la nature 
de ces nœuds est schématisée en Figure 1.4.  
 
 
Figure 1.4 : Nœuds de réticulation (points), enchevêtrements libres (a) et enchevêtrements bloqués 
(b) dans un élastomère réticulé. 
D’après Thomas et Stephen [10] 
1.3.1.  Formation d’un réseau distribué en taille de chaînes 
     La densité de CEA est une grandeur moyenne, et ne renseigne pas sur la distribution en longueur des 
chaînes composant le réseau vulcanisé. La nature hétérogène de ce réseau est largement discutée dans la 
littérature. Elle est notamment mise en évidence par l’utilisation de diverses techniques telles que la 
thermoporosimétrie [11], la diffusion aux neutrons [12], [13] ou encore la RMN DQ [14].  
      La réticulation au soufre génère des sous-produits tels que les molécules de ZnS [15]–[17] (Figure 1.2). 
Celles-ci se forment en grande quantité autour de particules de ZnO, elles-mêmes dispersées de manière 
hétérogène dans le polymère. La présence d’agrégats surréticulés a été mise en évidence par des observations 
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en imagerie filtrée en énergie (EFTEM) [18]. Leur nombre et leur taille sont fortement dépendants des 
proportions des composants intervenant lors de la vulcanisation : une quantité importante de soufre et de 
CBS augmente leur taille tandis qu’une quantité importante de ZnO augmente leur nombre [13].  
      Finalement, l’architecture du réseau du caoutchouc naturel vulcanisé au soufre est généralement perçue 
dans la littérature comme un réseau composé de domaines sur-réticulés, à proximité des particules de 
ZnO/ZnS, dispersés dans une phase sous-réticulée. Ces différences de distribution en taille de chaînes 
influencent le comportement mécanique des élastomères.  
1.3.2.  Densité de chaînes élastiquement actives (CEA) 
      Certaines des propriétés mécaniques que nous définirons ultérieurement sont considérablement 
améliorées lorsque la densité moyenne de CEA augmente tandis que d’autres se dégradent.  Dans le cas d’un 
réseau idéal sans chaines pendantes ou fraction soluble, la densité de CEA 𝜈 (en mol.cm-3) s’exprime par :  
         𝒗 =
𝝆
𝑴𝒄
 (1.1) 
        Où  𝑀𝑐   est la masse molaire moyenne entre les nœuds de réticulation chimique (g.mol
-1) et 𝜌 la densité 
de l’élastomère en g.cm-3. Une petite distance moyenne entre nœuds chimiques (associée à des niveaux de 
réticulation élevés) limite l’extensibilité maximale de ces chaînes et la rupture survient pour de faibles niveaux 
de déformation. Les principaux effets de la densité de réticulation sur les propriétés mécaniques sont 
schématisés sur la Figure 1.5.    
 
 
Figure 1.5 : Évolution des propriétés mécaniques d’un mélange en fonction de la densité de CEA. 
D’après [19] 
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2.  PROPRIETES MECANIQUES DES ELASTOMERES 
      Une fois vulcanisé, un élastomère présente une aptitude à supporter de très grandes déformations de 
manière quasi réversible. La réponse classique de ce matériau soumis (dans l’état caoutchoutique) à une 
sollicitation en traction uniaxiale est présentée sur la Figure 1.8. Trois domaines peuvent être distinguées. 
Dans le domaine de faibles déformations, la réponse est linéaire et le module est indépendant de la 
déformation (ou de la contrainte appliquée). Pour un domaine de déformation intermédiaire, les chaînes 
élastiquement actives s’orientent dans le sens de la sollicitation. Puis, dans le domaine de plus grandes 
déformations, la réponse devient fortement non linéaire et un durcissement est observé.  
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Figure 1.8 : Courbe de traction jusqu’à rupture sur un des matériaux  
de l’étude (NR1.5 non vieilli) à faible vitesse (4.3*10-3 s-1) 
       
      La réponse mécanique d’un élastomère peut être, en première approche, simplement déduite de la 
modélisation du comportement d’une chaîne de polymère, sans interactions avec les chaînes avoisinantes. 
Cette modélisation nécessite la formulation de plusieurs hypothèses. Il est nécessaire que le réseau soit sans 
défauts (toutes les chaînes appartiennent au réseau élastique), que la distribution des longueurs de chaînes soit 
gaussienne et que la déformation de ces chaînes soit affine avec la déformation macroscopique. À partir de 
ces hypothèses simplificatrices, il est possible d’exprimer la contrainte nominale 𝜎𝑛𝑜𝑚𝑖𝑛𝑎𝑙𝑒 en traction 
uniaxiale en fonction de l’allongement 𝜆 [20] : 
         𝝈𝒏𝒐𝒎𝒊𝒏𝒂𝒍𝒆 = 𝝂𝑹𝑻(𝝀 − 𝝀
−𝟐) (1.2) 
      Où 𝜈 est la densité de chaînes élastiquement actives exprimée en mol.cm-3, 𝑅 la constante des gaz parfaits, 
𝑇 la température et 𝜆 l’allongement calculé à partir du rapport entre la longueur 𝑙  de l’échantillon sur sa 
longueur initiale 𝑙0. Le facteur 𝜈𝑅𝑇 peut être substitué par 𝐺 le module de cisaillement ou bien par 𝐸/3 :  
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         𝑬 = 𝟑𝝂𝑹𝑻 (1.3) 
      Ce modèle exprimé par l’équation 1.2 ne permet pas de décrire le durcissement remarqué aux grandes 
déformations. Il peut être raffiné de plusieurs manières. En effet, on peut par exemple faire intervenir une 
fonction Langevin réciproque afin de rendre compte de l’extensibilité limite des chaînes ou encore introduire 
une description élaborée de la répartition spatiale des nœuds de réticulation [21].  
2.1.  Influence de la température  
      Les élastomères ont des propriétés mécaniques dépendantes de la température. La Figure 1.9 schématise 
l’évolution classique des modules de conservation (𝐺’) et de perte (𝐺’’) en fonction de la température pour 
l’un des caoutchoucs de notre étude, vulcanisé non chargé. Cette mesure est réalisée ici à amplitude de 
sollicitation mécanique et fréquence données en fonction de la température. 
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Figure 1.9 : Modules de conservation 𝐺’ et de perte 𝐺’’ d’un matériau élastomère de l’étude (NR1.5 
non vieilli) en fonction de la température.. 
 
      Aux basses températures, l’élastomère est dans l’état vitreux. Le module mesuré est de l’ordre de quelques 
GPa. Lorsque la température augmente, on observe une diminution brutale du module de conservation pour 
une température appelée température de relaxation 𝑇𝛼 (associée à la température de transition vitreuse 𝑇𝑔). Sa 
valeur dépend de la mobilité intrinsèque des chaînes, qui est liée à l’encombrement stérique des segments, aux 
différentes interactions, et lorsque celui-ci est important, du niveau de réticulation. Pour de plus fortes 
températures, correspondant à l’état caoutchoutique, la valeur du module est comprise entre 0.1 et 1 MPa.  
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2.2.  Influence de la charge (Noir de carbone) : 
      Le noir de carbone (CB, pour « Carbon Black » en anglais) est l’une des principales charges renforçantes 
utilisées de nos jours dans l’industrie du caoutchouc. Son introduction dans une matrice élastomère permet de 
renforcer ses propriétés mécaniques (augmentation du module et de la contrainte à rupture) et d’étendre ainsi 
ses domaines d’utilisations.  Le noir de carbone se présente classiquement sous la forme de poudre dont les 
particules ont un diamètre moyen de l’ordre d’une dizaine de nanomètres. Ces dernières vont former des 
agrégats insécables d’une taille comprise entre 100 et 200 nm. Ces structures appelées « primaires » vont créer 
une structure secondaire sous forme d’agglomérats de plus grande échelle. Ces différentes échelles de 
structuration ont été mises en évidence par microscopie électronique à transmission (TEM) et schématisées 
en Figure 1.10a. 
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 1.10 : (a) Représentation schématique des différentes structures formées par le noir de 
carbone à différentes échelles dans la matrice élastomères. 
(b) Schéma des notions de gomme liée et gomme occluse, d’après [22], [23] 
 
      Cette morphologie complexe génère une structure dans laquelle une partie de la matrice élastomère ne 
participe pas mécaniquement au réseau. Il s’agit de l’élastomère occlus présent soit à l’intérieur (intra-agrégat) 
ou entre deux agrégats adjacents (interagrégat). Par ailleurs, une partie de la matrice est liée à la charge en 
raison de fortes interactions physico-chimiques. Ces notions de gomme occluse et de gomme liée 
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schématisées en Figure 1.10b ne seront pas abordées en détail dans ce manuscrit, mais il est intéressant de 
garder à l’esprit leur rôle potentiel sur les propriétés mécaniques du NR chargé.  
2.2.1.Comportement aux petites déformations 
      Différentes théories ont été proposées dans la littérature pour interpréter le renforcement de la matrice 
par l’introduction d’une charge. Beaucoup d’entre elles trouvent leurs fondements en considérant l’effet 
hydrodynamique des charges dans un fluide, tel que l’a modélisé Einstein [24]. En considérant des charges 
rigides, sphériques, incompressibles, isolées, entièrement mouillables et dispersées dans un milieu continu de 
viscosité constante μ0, la viscosité du mélange en fonction de la fraction volumique de charges ф devient : 
𝝁 = 𝝁𝟎(𝟏 + 𝟐. 𝟓ф) (1.4) 
      Dans son étude, Smallwood [25] remplaça dans l’équation précédente la viscosité par le module d’Young. 
Malheureusement, cette relation n’est applicable qu’en milieu très dilué. Guth et Gold ont modifié cette 
dernière en introduisant un terme du second ordre traduisant les interactions entre particules lorsque la 
fraction de charge devient importante [26] :  
𝑬 = 𝑬𝟎(𝟏 + 𝟐. 𝟓ф + 𝟏𝟒. 𝟏ф ²) (1.5) 
      Néanmoins, cette relation se vérifie uniquement dans le cas de particules sphériques avec des quantités de 
charges inférieures à 30% en poids et dont la taille moyenne est supérieure à 0.5 µm. Il est possible de de 
prendre en compte l’évolution de l’agrégation et de l’anisotropie des charges par la formule 1.6 proposée par 
Guth [27]. Il intègre un facteur de forme ϝ identifié comme étant le rapport des axes d’un ellipsoïde 
enveloppant un agrégat moyen.  
𝑬 = 𝑬𝟎(𝟏 + 𝟎. 𝟔𝟕ϝф + 𝟏. 𝟔𝟐ϝ²ф ²) (1.6) 
      Cette équation ne rend compte que partiellement du comportement complexe des élastomères chargés. 
Pour des fractions volumiques élevées de charge, les résultats expérimentaux s’éloignent de ces modèles. La 
présence de matrice occluse dans la structure ou encore les interactions entre les particules peuvent expliquer 
de tels écarts. Par ailleurs, le comportement mécanique des élastomères chargés dépend également de la 
qualité, de la finesse et de la structure de noir de carbone qui conditionne les interactions physico-chimiques 
entre la gomme et la charge.  
      L’introduction de charge conduit à une non linéarité du comportement dans le domaine des déformations 
inférieures à 100% (𝜆 < 2). Cet effet dit « Payne » [28] est caractérisé par une diminution importante du 
module élastique 𝐺′ lorsque l’amplitude de déformation s’accroit. Ce changement de 𝐺’ correspond à une 
importante variation du module de perte 𝐺′′ passant par un maximum. Ce phénomène peut trouver son 
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origine dans différents processus faisant intervenir la réorganisation du réseau créé par les charges (via la 
rupture réversible de ce dernier) ou l’évolution des intéractions charge-matrice [29]. Outre l’effet Payne, 
d’autres phénomènes se produisent aux grandes déformations. 
2.2.2.   Comportement aux grandes déformations 
      La Figure 1.11a montre l’influence du taux de noir de carbone incorporé à la matrice de caoutchouc 
naturel sur la courbe de traction jusqu’à rupture. Pour des déformations élevées, le caoutchouc chargé montre 
une augmentation plus rapide de la contrainte à même taux de déformation en comparaison à la matrice seule. 
Ce renforcement important est lié à l’extensibilité limite des chaînes du réseau, et à la non (ou très faible) 
déformabilité des charges. Il est d’autant plus rapide que le taux de charge introduit est élevé.  
(a) 
 
(b) 
 
Figure 1.11 : (a) Influence de la fraction volumique (en %) de nanotubes de noir de carbone sur le 
comportement mécanique du caoutchouc naturel. [30] 
(b) Courbes de contrainte-déformation d’un caoutchouc naturel chargé mesurées pendant le 1er cycle 
(carrés), 2ème cycle (ronds) et 3ème cycle (triangles) à  T = 20°C et à 0.25 min-1. Une courbe de traction 
a également été réalisée sur la même matrice non chargée (croix). [31] 
 
      Le comportement mécanique observé précédemment n’est plus le même lorsque le matériau est sollicité 
de nouveau (essais cycliques) comme illustré sur la Figure 1.11b. En effet, la contrainte est plus faible aux 
chargements suivants. La différence est vraiment importante entre les deux premiers cycles de charge et 
nettement plus faible entre les cycles suivants. Cet adoucissement des contraintes lors des premiers cycles a 
été étudié intensivement par Mullins [32] dont le nom a été associé au phénomène (l’effet Mullins). À ce jour 
les mécanismes à l’origine de ce comportement particulier prêtent encore à discussion. Le lecteur pourra se 
référer à l’article de revue très complet de Diani [33] sur ce thème.  
      Suite à la présentation générale des propriétés mécaniques des élastomères, nous allons maintenant nous 
attarder sur le phénomène particulier qui conditionne fortement celles du NR vulcanisé, à savoir sa possible 
cristallisation.   
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3.  LE PHENOMENE DE CRISTALLISATION 
      Le caoutchouc naturel cristallise soit sous l’effet de la température soit sous celui d’une déformation. 
Nous présenterons tout d’abord le phénomène de cristallisation « thermique » (TIC pour « Thermal Induced 
Crystallization) puis celui « sous déformation » (SIC pour « Strain Induced Crystallization »). Les mécanismes 
et les paramètres matériaux contrôlant leur apparition seront précisés.  
3.1.  Cristallisation thermique 
      À température ambiante, le caoutchouc naturel se trouve dans un état parfaitement amorphe. Sous 
l’action de la température ou d’une déformation, une phase cristalline se forme. La cristallisation par 
refroidissement a été initialement étudiée par Bakkedhal et Wood dans les années 1940 [34]. Leur étude met 
en évidence une vitesse de cristallisation optimale d’un échantillon non déformé et non vulcanisé à une 
température avoisinant les -25°C.  
      C.W Bunn [35] a établi que le caoutchouc naturel cristallisait dans une maille monoclinique P21/a avec un 
angle 𝛼  d’environ 92°. Plus tard, Nyburg puis Benedetti et al. [36], [37] proposèrent une maille 
orthorhombique Pcba, dont les paramètres de mailles sont : a = 12.54 Å, b = 9.04 Å et c = 8.29 Å. Dans 
cette structure, le cristal de poly-isoprène est composé de quatre chaînes. Deux d’entre elles possèdent des 
groupements méthyles orientés vers le bas et les deux autres ont ces groupements orientés vers le haut. Il est 
important de noter que la maille cristalline ne dépend pas du mode de cristallisation, qu’elle soit induite par la 
température (TIC) ou par la déformation (SIC) [38], [39].  
(a) 
 
(b) 
 
 
 
Figure 1.12 : Observation TEM d’une structure sphérolitique d’un échantillon de caoutchouc 
naturel non déformé ayant cristallisé à -26°C (a) et d’un arrangement « Shish-kebab » sur un 
échantillon déformée à 100% puis refroidi à -26°C pendant deux heures [40] 
 
 
      Les cristaux de caoutchouc naturel non déformés et refroidis adoptent la forme classique de sphérolites 
comme observé sur la Figure 1.12a . La structure cristalline développée lors d’une cristallisation thermique à 
l’état déformé (SIC + TIC) est couramment appelée « Shish Kebab » comme observée sur la Figure 1.12b. Le 
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terme « shish » correspond aux cristaux dont la croissance se fait selon l’axe de traction (fibrilles) et le terme 
« kebab » correspond aux cristaux dont la croissance a eu lieu dans la direction perpendiculaire à l’axe de 
traction (lamelles).  
3.2.  Cristallisation sous déformation  
3.2.1.  Déformation cyclique 
      La large utilisation du caoutchouc naturel pour des applications industrielles s’explique par sa capacité à 
supporter de très grandes déformations élastiques. Cette propriété particulière est illustrée en Figure 1.13a 
représentant l’allure des courbes de charge-décharge pour un caoutchouc naturel non chargé [41]. Cette 
courbe traduit de manière explicite les grandes déformations supportées par ce matériau, mais également son 
comportement fortement non linéaire au-delà d’une certaine élongation. On note la présence d’une hystérèse 
importante. Les observations simultanées de l’évolution de la cristallinité mesurée par diffusion aux grands 
angles (WAXS) pendant un essai de traction ont amené les auteurs à établir une corrélation entre ce 
comportement mécanique macroscopique et le phénomène de cristallisation sous tension [42].  
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Figure 1.13 : (a) Courbe de contrainte-déformation d’un caoutchouc  
naturel vulcanisé (Données provenant de [43], [44])  
(b) Courbe de cristallinité-déformation associée à ce matériau.  
       
      Ces courbes, riches en informations, montrent que l’apparition de la cristallisation n’est pas instantanée 
dès lors que l’échantillon est étiré. Ce phénomène débute pour une élongation notée 𝜆𝑐. L’ordre de grandeur 
retenu dans la littérature pour ce paramètre est d’environ 4 à 4.5 pour un caoutchouc naturel non chargé [[43], 
[45]–[48]. Au-delà de cet allongement, les cristallites se multiplient et agissent comme des nœuds de 
réticulation rigidifiant ainsi le matériau. Par ailleurs, les chaînes amorphes relaxent [49]. Ces deux effets 
antagonistes ont tendance à se compenser au début de la cristallisation ce qui se traduit par un plateau de 
contrainte. Lors de la rétraction, l’index de cristallinité diminue progressivement, du fait de la fusion 
progressive des cristallites formées, jusqu’à leur disparition totale pour un taux d’élongation donné (pour ce 
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cas 𝜆𝑓  ≈  3 ). La contrainte diminue également et rejoint la courbe de traction lorsque l’ensemble des 
cristallites a fondu. Pour une même élongation, l’indice de cristallinité pendant la rétraction est supérieure à 
celui mesuré en traction. Inversement, la contrainte mesurée pendant la phase de rétraction est inférieure à 
celle de traction. L’’hystérèse cristalline correspond donc à l’hystérèse mécanique.  
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 1.14 : Courbe de contrainte-déformation dans le cas d’élastomères non chargés et non 
cristallisables : (a) SBR non chargé, d’après Merckel [50]  
(b) Silicone non chargé, d’après Meunier [51] 
       
      Les travaux de Rault mettent en effet en évidence que l’hystérèse mécanique observée (dans le cas d’un 
caoutchouc naturel) est essentiellement dû au phénomène de cristallisation sous tension reléguant ainsi les 
phénomènes de viscoélasticité au second plan [42], [52]. Les études s’intéressant au comportement mécanique 
d’élastomère non chargé et non cristallisable vont d’ailleurs dans ce sens puisque pratiquement aucun 
hystérèse mécanique n’a été rapporté dans ce cas. La Figure 1.14 présente les courbes de charge et de 
décharge de SBR non chargé [50] et d’un silicone non chargé [51]. Contrairement au NR, elles ne montrent 
pas de raidissement important avant rupture. On note également que ces matériaux ont une déformation à 
rupture très inférieure au caoutchouc naturel. Ces deux différences pouvant raisonnablement être attribuées à 
l’absence de phénomène de cristallisation sous tension.  
 
3.2.2.  Effet de la densité de réticulation  
      La capacité à cristalliser sous tension du caoutchouc naturel est influencée par la densité moyenne en 
EAC du réseau vulcanisé. En effet, la taille des cristallites selon l’axe de traction [48], [53] est d’autant plus 
faibles que cette densité est élevée, ou en d’autres terme que  la distance entre points de réticulation est plus 
petite. Par ailleurs, plusieurs auteurs se contredisent au sujet de l’évolution des tailles de cristallites en fonction 
du taux d’élongation [48], [53]. Tosaka met en évidence une diminution de cette taille avec la déformation 
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tandis que Chenal constate une tendance inverse. Ces différences peuvent s’expliquer par des méthodes de 
traitements de données différentes.  
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 1.15 : Taille des cristallites dans la direction (200) lors d’une traction à vitesse relativement 
lente (10-3 s-1) selon Tosaka et al. (a) et Chenal et al. (b). La densité moyenne de réticulation est 
déterminée par gonflement. Elle s’étend de 1.01 à 1.12*10-4 mol.cm-3 dans l’étude de Tosaka et al. 
(NR5 à NR1) et de 0.23 à 1.95*10-4 mol.cm-3 (NR-0 à NR-5) dans l’étude de Chenal et al.  
 
      Quoiqu’il en soit, les résultats de Chenal, comme ceux et de Tosaka montrent que la déformation de 
début de cristallisation reste identique, quelle que soit la densité de réticulation du caoutchouc naturel (𝜆𝑐 ≈ 
4). L’évolution de la pente 𝑑𝜒/𝑑𝜆 est maximale pour les matériaux moyennement réticulés (Figure 1.16). 
Lorsque la densité de réticulation du caoutchouc est trop importante, la croissance des cristallites est limitée 
par la grande concentration en nœuds de réticulation qui constituent des points de blocage. À l’inverse, 
lorsque la densité de réticulation est faible, la nucléation des cristallites est limitée.  
      Flory a proposé une description thermodynamique de la cristallisation sous déformation. Elle permet de 
relier, avec quelques limitations, réponse mécanique et phénomène de cristallisation [49]. Cette théorie repose 
sur l’hypothèse forte que le matériau est homogène en taille de chaînes élastiquement actives. Néanmoins, 
nous avons clairement énoncé précédemment que le processus de vulcanisation génère des réseaux 
hétérogènes avec des distributions en taille de chaînes variables (voir partie 1.5). De cette vision, un scénario 
original reliant l’apparition du phénomène de cristallisation et densité de réticulation pour un caoutchouc 
naturel non chargé a été proposé par Candau et al [43]. Ils supposent que la cristallisation sous tension 
correspond à l’apparition successive, au cours de la déformation vue par l’échantillon, de différentes 
populations cristallines. Leur nucléation et leurs croissances seraient fonction de la densité de réticulation 𝜈 
locale du réseau, comme cela peut etre schématisé en Figure 1.17. Les mêmes auteurs ont notamment mis en 
évidence que la distribution du nombre de cristallites est centrée sur des valeurs faibles de masses entre 
nœuds, proche de la valeur moyenne de masse entre enchevêtrements 𝑀𝑒 (cf. Figure 1.18).   
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(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 1.16 : Évolution de la cristallinité lors d’une traction à faible vitesse (~ 10-3 s-1) pour 
différentes densités de réticulation selon Chenal et al [48] (a) et Tosaka et al [53] (b) en fonction du 
taux d’extension. Pour les valeurs de densité, se référer à la Figure 1.15 
 
       
 
Figure 1.17 : Schéma du processus de nucléation et de croissance de différentes populations 
cristallines. D’après Candau et al [43] 
  
 
 
Figure 1.18 : Mesure du nombre de cristaux en fonction de la masse  
molaire entre chaînes d’après [43]  
3.2.3.  Effet de l’introduction de charges  
    En présence de charge, l’extensibilité limite des chaînes du réseau est atteinte plus rapidement. Cet effet 
d’amplification de déformation modifie donc la capacité apparente du matériau à cristalliser. En effet, 
l’apparition des cristaux s’initie à une déformation plus faible que pour la matrice sans charge. Ce phénomène 
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a été mis en évidence par Trabelsi et al en Figure 1.19 [54] ; il est souvent décrit dans la littérature [31], [55], 
[56]. 
 
 
Figure 1.19 : Influence de la charge sur le seuil de cristallisation  
d’après Trabelsi et al. [54] 
F-NR : Caoutchouc naturel chargé à 50 pce de noir de carbone et NR : Matrice non chargée 
 
      À la manière de Guth et Gold [26] qui ont établi une relation entre le module de l’élastomère chargé et 
celui de la matrice non chargé (Relation 1.5), Bueche [57] a proposé une formule reliant l’élongation 
macroscopique 𝜆  à la déformation locale 𝜆’  en fonction de la concentration volumique ф  de charges 
considérées comme des sphères indéformables de même diamètre. Cette relation est notamment rapportée 
dans la bibliographie sous le nom d’équation de Nielsen [58] : 
𝝀′ =
(𝝀 − 𝟏)
(𝟏 − ф
𝟏
𝟑)
+ 𝟏 (1.7) 
      L’utilisation de cette dernière a permis à Chenal et al. de proposer une correction des courbes de 
cristallinité illustrées en Figure 1.20a. Avec cette correction, la déformation en début de cristallisation est 
approximativement la même entre le matériau chargé et non chargé alors que les pentes de cristallinité 
diffèrent en fonction de la densité de réticulation.  
      Par ailleurs, les études de la littérature s’opposent quant à l’influence de l’effet Mullins sur la cristallisation. 
Chenal et al. [31] montrent qu’il existe une différence entre la cristallinité mesurée lors du premier cycle de 
charge-décharge d’un caoutchouc naturel chargé et la cristallinité mesurée pour les cycles suivants, comme 
rapporté sur la Figure 1.20b. En revanche, Trabelsi [54] et Marchal [59] n’ont pas mesuré de différence. 
Chenal explique ces résultats contradictoires par les vitesses de déformation différentes entre les essais, dont 
dépendraient fortement les mécanismes mis en jeu dans l’effet Mullins (rupture des interactions charges-
charges ou charges-matrices). Enfin, la présence de charge diminue la taille des cristaux ainsi que leur 
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orientation en raison d’une perturbation du champ de déformation et d’une réduction de la mobilité des 
chaînes cristallisables [31], [56]. 
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 1.20 : (a) Index de cristallinité lors d’un cycle de traction/rétraction d’un caoutchouc non 
chargé (NR) et de caoutchoucs de différents densités chargés à 45 pce de noir de carbone lors d’un 
cycle de déformation [31]. Les densités mesurées par gonflement sont de 1.71 et 0.25*10-4 mol.cm-3 
respectivement pour les échantillons non chargés NR-1, NR-2 et 2.41 et 0.65*10*-4 mol.cm- pour les 
échantillons chargés S-1 et S-2. 
(b) Cristallinité mesurée sur un NR chargé au noir de carbone lors de trois cycles charge-décharge 
(□) premier cycle (○) deuxième cycle (∆) troisième cycle  
 
      Les études sur la SIC ont été réalisées à vitesses relativement basses, pour lesquelles la cristallisation est 
considérée comme instantanée. Cependant, dans les conditions d’usage, le matériau peut être soumis à des 
sollicitions dynamiques sévères. 
3.2.4.  Influence de la vitesse de sollicitation 
      Plusieurs études ont mis en évidence le caractère dynamique de la SIC pour les caoutchoucs naturels [60], 
[61]. Dans les années 1960, le temps nécessaire à la cristallisation sous tension a été mesuré sur des temps très 
courts à l’aide de mesures par WAXS d’une part et mesures d’auto-échauffement d’autre part [62], [63]. Ce 
temps a été estimé à quelques dizaines de millisecondes (~ 50 ms) lorsque l’échantillon est étiré 
instantanément à λ = 5. Grâce à l’optimisation des machines et des instruments, la mesure du temps critique 
d’apparition de la cristallisation a pu être affinée avec une valeur expérimentale autour de 20 ms [64], [65], 
comme l’illustre la Figure 1.21a.  
      La dynamique de la cristallisation sous tension a également été étudiée lors de cycles de déformation à 
température ambiante à différentes vitesses [66] (cf. Figure 1.21b). Ces études montrent que la déformation 
en début de cristallisation est retardée (notamment observée par Candau [67]) et que le niveau de cristallinité 
atteint est plus faible à même 𝜆 entre un essai à haute fréquence et essai à basse fréquence.  
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(a) 
 
(b) 
 
Figure 1.21 : (a) Temps caractéristique de cristallisation dans un caoutchouc naturel non chargé 
pour différentes extensions maximales, d’après [64] 
(b) Evolution de l’aire de l’hystérèse mécanique du NR non chargé pour différentes extensions 
globales maximales et pour différentes vitesse de déformations, d’après [66] 
       
      En résumé, le phénomène de cristallisation sous déformation est considéré comme un mécanisme 
renforçant. Son apparition dépend de plusieurs facteurs comme la vitesse de sollicitation, la présence de 
charge ou encore l’architecture du réseau élastomère. Pendant le vieillissement thermo-oxydant, cette 
architecture va évoluer, ce qui influencera vraisemblablement la capacité du matériau à cristalliser. Cela aura 
donc aussi des conséquences sur l’évolution des propriétés mécaniques notamment en rupture. Pour mieux 
comprendre l’impact d’un tel vieillissement sur l’évolution de la structure du caoutchouc naturel, nous allons 
dans la suite de ce manuscrit présenter les mécanismes potentiellement mis en jeu et leurs conséquences sur 
les propriétés mécaniques notamment en rupture.  
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4.  VIEILLISSEMENT THERMIQUE / THERMO-OXYDANT 
4.1.  Modification de la structure à l’échelle moléculaire 
4.1.1.  Vieillissement thermique 
      Considérons tout d’abord les différents évènements chimiques susceptibles d’influencer le comportement 
mécanique du matériau lors d’un vieillissement thermique (en l’absence d’oxygène). Dans les élastomères 
vulcanisés, les phénomènes de scissions de chaînes et de réticulation peuvent être concomitants (Tableau 
1.2).  
Vieillissement thermique Représentation schématique 
Coupure de chaîne macromoléculaires 
 
Réticulation de chaînes 
macromoléculaires  
Coupure de ponts inter-chaînes 
(réversion) 
 
Post-vulcanisation 
 
 
Tableau 1.2 : Schéma des différents types d’événements chimiques lors du vieillissement thermique 
susceptibles d’influencer le comportement mécanique du matériau élastomère. D’après [68]. 
       
     Les coupures et réticulations de chaînes macromoléculaires sont inexistantes dans le cas du polyisoprène 
sans système de vulcanisation pour des températures inférieures à 120°C [69], [70]. Les modifications 
chimiques en milieu non-oxydant sont généralement attribuées à une évolution du réseau vulcanisé [68]. Ceci 
s’explique par le fait que les énergies de dissociations sont plus faibles pour les ponts interchaînes soufrés 
(mono, di et poly) que l’énergie de dissociation d’une liaison C=C qui compose la chaîne macromoléculaire. 
Les énergies de dissociations des différentes liaisons en fonction de la nature du pont créé par la vulcanisation 
sont présentées en Figure 1.22.  
      Dans le cas des matériaux vulcanisés de manière conventionnelle, le vieillissement thermique du réseau 
peut conduire à une restructuration du réseau soufré. Elle s’illustre à la fois par la conversion des liaisons 
polysulfures en liaisons di- et monosulfures et par la formation de cycles sur les chaînes macromoléculaires 
[5], [71]–[73]. Ces conclusions sont établies à partir de mesures de gonflements séquentiels permettant à l’aide 
d’attaques chimiques sélectives par voie solvant, d’identifier la nature des ponts présent dans le matériau après 
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un vieillissement thermique à 100°C. D’autres auteurs mentionnent également que des phénomènes de post-
réticulation via la consommation des résidus de vulcanisation peuvent se produire augmentant ainsi la densité 
de chaînes élastiquement actives dans le matériau [74], [75].  Ces mécanismes se produisent essentiellement 
dans les matériaux vulcanisés de manière conventionnelle puisqu’ils présentent une grande concentration en 
ponts polysulfures (voir Tableau 1.1) et des concentrations non négligeables de résidus de vulcanisation. A 
l’inverse, les modifications du réseau vulcanisé au cours du vieillissement thermique pour des systèmes de 
vulcanisation efficace sont limitées pour des températures élevées à 100°C [5], [75], [76].  
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Figure 1.22 : Relation entre l’énergie de dissociation et le nombre de soufre 
impliqués dans le pont. D’après [3]  
    
4.1.2.  Vieillissement thermo-oxydant 
      Les conséquences d’un tel vieillissement s’ajoutent aux effets énoncés précédemment dans le cas d’un 
vieillissement purement thermique. L’oxydation est un processus dont la cinétique s’accélère progressivement 
conduisant à des coupures ou réticulations de chaînes [68], [69], [77].  
      Concernant le vieillissement thermo-oxydatif de chaînes non vulcanisées, le processus d’oxydation se 
décompose en une série de réactions élémentaires (amorçage, propagation er terminaison) telles que 
proposées par Bolland et Gee [78]. Une première étape d’amorçage s’effectue avec la création de radicaux par 
thermolyse provenant essentiellement de la décomposition des hydroperoxyde (POOH où P correspond à la 
chaîne polymère) [79]. Il s’en suit des étapes de propagation par l’arrachement d’un hydrogène ou par 
addition de radicaux sur la double liaison. L’étude de Colin et al. détaille très clairement le processus de 
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coupure (via l’arrachement de l’hydrogène) et réticulation intrachaîne dans le cas particulier d’un polyisoprène 
non vulcanisé vieilli à 80 et 100°C [69]. 
     Lorsque le matériau est vulcanisé, la présence de soufre dans les ponts inter-chaînes inhibe les réactions 
d’oxydation sur les chaînes macromoléculaires [80]–[82]. En effet, la réaction des hydroperoxydes avec les 
liaisons soufres par des processus non radicalaire est en soit un mécanisme de stabilisation vis-à-vis de la 
coupure de chaînes. Les mécanismes des réactions de POOH avec le soufre peuvent être décrits comme suit 
dans le cas d’un pont monosulfure (cf. Figure 1.23) : 
 
 
Figure 1.23 : Réaction des POOH avec le soufre dans le cas du caoutchouc naturel. D’après [68] 
 
      Comme évoqué pour le vieillissement purement thermique, le réseau vulcanisé peut aussi se restructurer 
par une conversion des liaisons polysulfures en liaisons di- et monosulfures ou encore via la formation de 
cycles soufrés greffés le long de la chaîne polymère [5], [71]–[73], [83]. D’après les résultats de Fan et al [73], 
l’ajout d’oxygène pendant un vieillissement à 100°C sur un caoutchouc vulcanisé de manière conventionnel 
conduit après 5 jours à une augmentation de la densité de CEA mais dans des proportions moins importantes 
que celle observée pour le vieillissement thermique. Selon lui, un raccourcissement des ponts polysulfures est 
toujours observé pendant le vieillissement thermo-oxydant, et conduit principalement à des phénomènes de 
réticulation. 
4.2.  Modification des propriétés en rupture 
      Les modifications (scission de chaîne ou réticulations de chaîne) subies à l’échelle macromoléculaire 
pendant le vieillissement thermo-oxydant vont impacter les propriétés mécaniques. La scission de chaînes 
conduit généralement à une diminution de la densité des chaines élastiquement actives et donc du module 
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élastique. A l’inverse, la formation de nouveaux nœuds de réticulation engendre une augmentation du module 
d’Young.  
 
Figure 1.24 : Elongation à rupture en fonction de module mesuré à 100% de déformation dans le 
cas de caoutchoucs vulcanisés de manière conventionnel  
et chargé à 50 pce de noir de carbone. 
(○) Vieillissement à 70°C (∆) Vieillissement à 80°C (□) Vieillissement à 90°C  
(∇) Vieillissement à 100°C (◊) Vieillissement à 110°C 
Symbole plein : Vieillissement thermique / Symbole vide : Vieillissement thermo-oxydant 
 
      Une des méthodes les plus simples pour comprendre l’impact du type et de la température de 
vieillissement sur les propriétés en rupture des caoutchouc naturel est celle proposée par Ahagon [84]–[86]. Il 
réalise des vieillissements thermique et thermo-oxydant sur des matériaux chargés et vulcanisé de manière 
conventionnelle de 70 à 110°C. Pas le biais de mesures mécaniques (vitesse de 8.33 mm.s-1), il mesure les 
variations de module et déformations à rupture entre un matériau non vieilli et un matériau vieilli. Pour des 
vieillissements en dessous de 80°C, il trouve une dépendance en loi puissance entre le module élastique à 
100% de déformation (noté 𝑀100 relié à la densité de CEA) et le taux de déformation à rupture 𝜆𝑏 tel que (cf. 
Figure 1.24) :  
 
           𝝀𝒃 ∝ 𝑲. 𝑴𝟏𝟎𝟎
−𝟎.𝟕𝟓 (1.8) 
      D’après lui, les phénomènes de réticulation de chaînes sont prépondérants à ces températures de 
vieillissement et la présence d’oxygène provoque une augmentation du module (et du nombre CEA) plus 
importante en comparaison au vieillissement purement thermique. Cependant, ses simples mesures 
mécaniques ne nous renseignent pas sur les mécanismes chimiques responsables de telles variations. Enfin, il 
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n’a pas discriminé les contributions respectives des réactions de réticulations liées à la présence d’oxygène de 
celles associées uniquement à une augmentation de la température.  
5.  FISSURATION EN FATIGUE  
      La fissuration dans les élastomères est abordée de la même façon que celle des métaux. On distingue 
généralement l’amorçage de la propagation de fissure [87]. Certains auteurs se concentrent sur l’étude de la 
première étape. Cadwell fut l’un des premiers à adopter ce type de démarche lors de son étude des propriétés 
en fatigue du caoutchouc naturel [88]. Dans le cadre de notre travail, l’approche en amorçage ne sera pas 
abordée et nous invitons le lecteur intéressé à lire les revues bibliographiques des mémoires de thèse de Le 
Cam et de Andriyana [89], [90]. La seconde approche s’intéresse à la propagation de fissure, en particulier au 
suivi de la croissance d’un défaut de position et de tailles connues (une fissure par exemple) au cours des 
cycles en fatigue.  
5.1.  Different modes de propagation :  
      Il existe trois modes de propagation de fissure décrites schématiquement ci-dessous sur la Figure 1.25 :  
 
Figure 1.25 : Les différents modes de sollicitation de la fissure 
 
 Mode I (Mode d’ouverture) : les surfaces de la fissure se déplacent dans des directions opposées, 
perpendiculairement à la direction de propagation. 
 Mode II (Mode de cisaillement plan) : les surfaces de la fissure se déplacent dans le même plan, 
parallèlement à la direction de propagation. 
 Mode III (Mode de cisaillement anti-plan) : les surfaces de la fissure se déplacent dans le même 
plan, parallèlement au fond de fissure.  
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      Dans le cadre de cette étude, nous nous intéressons exclusivement au mode de propagation I. Ce dernier 
est généralement le plus étudié dans la littérature concernant la propagation de fissure dans les élastomères 
[23], [72], [91], [92]. 
5.2.  Taux de restitution d’énergie dans les élastomères 
      La notion de taux de restitution d’énergie a été fondée suite aux travaux de Griffith travaillant sur la 
rupture précoce de morceaux de verre [93]. Il avait déterminé que la propagation d’une fissure pouvait être 
traitée à partir d’un bilan énergétique. Selon lui, la fissure reste stable tant que l’énergie libérée par l’extension 
de cette fissure est inférieure à l’énergie nécessaire à la création de nouvelles surfaces. Il définit un 
paramètre  𝐺  appelé taux de restitution d’énergie. Celui-ci est égale au rapport de variation de l’énergie 
potentielle 𝑑𝑈 nécessaire pour créer de nouvelles surfaces, par 𝑑𝐴 pendant la propagation de la fissure au sein 
de la pièce considérée (en J.m-2) : 
              𝑮 = −
𝒅𝑼
𝒅𝑨
|
𝒍
 (1.9) 
      L’indice 𝑙 signifie que la dérivée est prise à déplacement constant des zones d’application des forces. Le 
critère de propagation de la fissure est reformulé comme suit : 
              𝑮 > 𝑮𝟎 (1.10) 
      Où  𝐺0 est la valeur critique à partir de laquelle la fissure se propage. Cette valeur est propre au matériau 
et varie considérablement selon la nature de ce dernier. A titre d’exemple, le verre et les céramiques ont des 
valeurs très faibles, de l’ordre de 10 J.m-2. Viennent ensuite les résines fragiles (100 à 500 J.m-2), les alliages 
d’aluminium (∼ 20000 J.m-2) et les aciers (∼ 105 J.m-2) [23]. 
 
      Rivlin et Thomas [94] ont étendu cette démarche au déchirement des élastomères en introduisant la 
notion « d’énergie de déchirement » 𝑇 (pour « Tearing Energy » en anglais) calculée de manière identique à 𝐺 
(Eq. 1.8). A l’aide de différentes géométries d’éprouvettes d’un même caoutchouc (cf. Figure 1.26), plusieurs 
auteurs mettent en évidence la constance de l’énergie critique 𝑇0 obtenue [95], [96]. Parmi ces différents types 
d’éprouvettes, on retiendra celle de cisaillement pur ou PS (« Pure Shear ») qui nous intéresse tout 
particulièrement dans le cadre de cette étude. Elle est constituée de longues bandes de caoutchouc dont la 
longueur 𝐿  est très grande devant son épaisseur 𝑒  et devant sa hauteur ℎ . Il a été démontré par calculs 
numériques [97], [98] que, dans le cas de matériaux incompressibles, un rapport 𝐿 ℎ⁄ > 5 garanti un état de 
cisaillement pur dans l’éprouvette lorsqu’elle est étirée suivant sa hauteur. 
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Figure 1.26 : Différentes géométries d’éprouvettes utilisées pour les essais de fracture 
dans les élastomères, d’après Lake [96] :  
(a) Eprouvette « Pantalon » ou « Trousers » en anglais, (b) Eprouvette « Pure Shear », (c) Eprouvette 
« Lanière », (d) Eprouvette 
« Angled », (e) Eprouvette « Split ». 
 
 
Figure 1.27 : Représentation schématique de la démarche de Rivlin et Thomas [94] 
       
      Cette géométrie particulière est largement utilisée pour les études concernant la propagation de fissure 
dans les élastomères [23], [72], [91], [92] en raison de la facilité à calculer l’énergie de déchirement T. D’après 
Rivlin et Thomas [94], trois zones présentant trois états de déformation différents sont présentées en Figure 
1.27 (état A). La partie 1 n’est pas déformée lors de l’essai de traction, la zone 3 présente un état de pur 
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cisaillement et la zone 2 montre un état de déformation complexe fortement influencé par la présence de la 
fissure. L’énergie de déformation dans l’état initial, 𝑈𝐴, est alors défini par :  
             𝑼𝑨 = 𝑼𝟏 + 𝑼𝟐 + 𝑼𝟑 = 𝟎 + 𝑼𝟐 + 𝑾𝒍𝒉𝒆 (1.11) 
      Avec 𝑊, la densité volumique d’énergie de déformation dans la zone 3 en état de cisaillement pur, ℎ la 
hauteur de l’éprouvette, 𝑒  l’épaisseur de l’éprouvette non déformée et 𝑙  la longueur de la zone 3. Après 
propagation de la fissure d’une certaine longueur dans l’état déformé comme illustré en Figure 1.27 (état B), 
les frontières des trois domaines ont été translatées d’une distance 𝑑𝑐  et l’énergie de déformation est 
alors définie par : 
             𝑼𝑩 = 𝑼𝟏 + 𝑼𝟐 + 𝑼𝟑 = 𝟎 + 𝑼𝟐 + 𝑾(𝒍 − 𝒅𝒄)𝒉𝒆 (1.12) 
      En regardant la variation d’énergie de déformation après propagation de la fissure, on obtient : 
 
𝒅𝑼 = 𝑼𝑩 − 𝑼𝑨 =  −𝑾𝒉𝒆 ∗ 𝒅𝒄 
 
(1.13) 
      En reprenant l’expression du taux de restitution d’énergie de déformation (Eq. 1.9) et ℎ la hauteur de 
l’éprouvette non déformée, on obtient dans le cas d’une éprouvette PS : 
 
𝑻 = 𝑮 =  −
𝒅𝑼
𝒆 ∗ 𝒅𝒄
= 𝑾𝒉 
 
(1.14) 
      Il est à noter que T (ou G) dans ces conditions particulières ne dépend pas de la taille de la fissure. Les 
conditions de pur cisaillement sont respectées à partir du moment où la propagation de la fissure ne dépasse 
pas une certaine longueur. Cette longueur limite a été définie par des calculs en simulations numérique [97], 
[98].  
5.3.  Etude locale du fond de fissure  
      L’étude énergétique de la propagation de fissure permet de définir des critères de rupture et de 
caractériser les différents modes de propagation. Cependant, cette caractérisation ne donne aucun 
renseignement sur les mécanismes qui ont lieu à l’échelle locale en tête de fissure. Dans le cas d’une fracture 
infiniment fine dans une plaque infinie bidimensionnelle et considérée comme un milieu homogène isotrope 
élastique linéaire, les équations de l’élasticité peuvent être résolues de manière analytique. En appliquant une 
contrainte macroscopique 𝜎∞à cette plaque, les variations de contrainte au voisinage du fond d’entaille ont 
été décrites par Werstergaard [99] : 
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𝝈𝒙𝒙 =  
𝑲𝑰
√𝟐𝝅𝒓
𝐜𝐨𝐬
𝜽
𝟐
(𝟏 − 𝐬𝐢𝐧 (
𝜽
𝟐
) 𝐬𝐢𝐧 (
𝟑𝜽
𝟐
)) 
 
(1.15) 
 
𝝈𝒚𝒚 =  
𝑲𝑰
√𝟐𝝅𝒓
𝐜𝐨𝐬
𝜽
𝟐
(𝟏 − 𝐬𝐢𝐧 (
𝜽
𝟐
) 𝐬𝐢𝐧 (
𝟑𝜽
𝟐
)) 
 
(1.16) 
      Où 𝑟 et 𝜃 sont les coordonnées polaires du point où la contrainte est calculée. 𝐾𝐼 correspond au facteur 
d’intensité de contrainte mesurée dans le cas d’une propagation en mode I. Nous pouvons au passage 
remarquer l’existence d’une  singularité en contrainte en pointe de fissure en raison du terme 𝑟−
1
2 (cf. Figure 
1.28b).  
 
 
 
Figure 1.28 : (a) Représentation schématique d’une fracture infiniment fine considérée en mode I 
avec 𝑟 la distance entre du matériau et la pointe de fissure [23]  
(b) Contrainte normale au plan de la fissure en mode I [100] 
 
      En considérant une fracture d’une longueur 𝑐 dans une plaque infinie, le facteur d’intensité de contrainte 
𝐾 peut être exprimé par l’équation suivante :  
𝑲𝑰 =  𝝈∞√𝝅𝒄 
 
(1.17) 
      Comme décrit dans les Eq. 1.15 et 1.16, la contrainte autour de la fissure est proportionnelle à 𝐾𝑟−1 2⁄ . 
Ainsi, l’énergie élastique stockée dans le champ de contrainte sera proportionnelle à 𝜎𝜀 ~ 𝜎² 𝐸⁄ ~ 𝐾² 𝐸⁄ . Par 
extension, on s’attend à avoir une relation de proportionnalité entre 𝐺 et 𝐾² 𝐸⁄ .  
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5.4.  Caractérisation de la vitesse de fissuration dans les élastomères :  
      En fatigue, la mesure de l’avancée de la fissure se mesure en fonction du temps ou du nombre de cycle de 
charge. Paris [101] a établi une loi empirique reliant la vitesse d’avancée (exprimée en mm/cycle et notée 
𝑑𝑐/𝑑𝑁) au facteur d’intensité des contraintes 𝐾 :  
 
 
𝒅𝒄
𝒅𝒏
=  𝑨𝜟𝑲𝒎 
 
(1.18) 
   
𝜟𝑲 =  𝑲𝒎𝒂𝒙 − 𝑲𝒎𝒊𝒏   
 
(1.19) 
      Où 𝐾𝑚𝑎𝑥 et 𝐾𝑚𝑖𝑛 sont les facteurs d’intensités 𝐾 pour les valeurs maximale et minimale de la contrainte 
périodique appliquée. Cette relation a été établie à l’origine pour des métaux et céramiques avant d’être utilisée 
pour décrire le comportement des polymères. L’exposant (m) varie de 2 à 6 en fonction de la nature du 
polymère étudié [102]. Pour l’étude de la propagation de fissure dans les élastomères, le taux de restitution 
d’énergie 𝐺 est souvent utilisé à la place du facteur 𝐾. Ainsi, il est d’usage de représenter log (𝑑𝑐 𝑑𝑛)⁄  en 
fonction de log (𝐺)  (cf. Figure 1.29). A l’issue de leurs travaux, Lake & Lindley [96] identifient quatre 
régimes de propagation de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie 𝐺.  
 
Figure 1.29 : Mesures de vitesses de propagation de fissure 𝑑𝑐/𝑑𝑛 en fonction du taux de 
restitution d’énergie maximal au cours d’un cycle pour le NR et le SBR. Les chiffres correspondent 
aux différents régimes identifiés. D’après Lake and Lindley [103] 
① Pour des valeurs inférieures à une valeur seuil 𝐺0 la propagation de fissure est très faible et généralement 
liée à une attaque environnementale (vieillissement à l’ozone par exemple). La valeur seuil 𝐺0 dans le cas 
du caoutchouc naturel est située aux alentours de 50 J.m-². 
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② Au-delà de cette valeur seuil, il existe un régime de transition sur une faible plage de 𝐺 où les deux 
paramètres ont une dépendance linéaire.  
③ Comme établi par Paris pour le facteur d’intensité de contrainte 𝐾, la vitesse de propagation varie selon 
une loi puissance de 𝐺. Les coefficients 𝐶 et 𝛽 sont indépendants de la géométrie de l’éprouvette et sont 
considérés comme des valeurs intrinsèques au matériau. C’est exclusivement dans ce domaine que nous 
travaillerons durant ce projet (𝐺 > 1000 J.m-2).  
 
                        
𝒅𝒄
𝒅𝒏
=  𝑪𝑮𝜷 
 
(1.20) 
④ Enfin lorsque le taux de restitution d’énergie dépasse une certaine valeur critique notée 𝐺𝑐, la fissure se 
propage de manière catastrophique provoquant la ruine de l’échantillon.  
-1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0 1.5
-6
-5
-4
-3
-2
-1
 
 
 Données Sang Goo Kim (1994) 
 Données Papadopoulos (2008) 
 Données Gent (1990)
lo
g
 d
c
/
d
N
 /
 m
m
.c
y
c
le
-1
log (G) / kJ.m
-2
N
R 
no
n 
ch
ar
gé
SB
R
 n
on
 c
ha
rg
é
~ 2
~ 4
 
 
Figure 1.30 : Mesures des vitesses de propagation de fissure en fonction du taux de restitution 
d’énergie entre un SBR et un NR non chargé. Données tirées de plusieurs études sur matériaux 
vulcanisés de manière semi-efficace [71], [104], [105] 
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5.5.  Impact de la cristallisation en pointe de fissure sur la fissuration 
      De nombreuses études se sont intéressées à la propagation des fissures de fatigue dans le caoutchouc 
naturel. Elles ont pour la plupart constaté une résistance à l’avancée de fissure particulièrement prononcée 
pour ce matériau en comparaison à des élastomères synthétiques comme le SBR [96], [104], [106], [107] (cf. 
Figure 1.30). En d’autres termes, pour une valeur de taux de restitution d’énergie donnée, la fissure se 
propage beaucoup moins rapidement (≈ une décade) dans le cas du caoutchouc naturel. On doit noter 
également que l’exposant β de la loi puissance (Eq. 1.20) est plus faible pour le caoutchouc naturel (β ≈ 2) en 
comparaison à son homologue synthétique le SBR (β ≈ 4). Une analyse microstructurale fine en pointe de 
fissure s’est révélée indispensable pour appréhender le rôle de la cristallisation sur la fissuration.    
5.5.1.  Cartographie en pointe de fissure 
      En raison d’une amplification du champ de déformation en pointe de fissure, la matière s’oriente 
rapidement conduisant à la formation d’un champ de cristallites dans cette zone. Lee et Donovan furent les 
premiers à effectuer des mesures de cristallinité le long de l’axe de la fissure, pour différentes déformations 
macroscopiques et pour différents taux de charge (Figure 1.31a) [108]. Leur étude met en évidence une 
évolution significative de la taille de la zone cristallisée avec l’allongement global appliqué à l’éprouvette. Plus 
récemment, Trabelsi et al. ont réussi à cartographier la SIC en pointe de fissure d’un caoutchouc naturel non 
chargé et à tracer les courbes d’iso-cristallinité correspondantes (Figure 1.31b) [66], [109].  
(a) 
 
(b) 
 
 
 
Figure 1.31 : Cristallinité en pointe de fissure : (a) Evolution de l’index de cristallinité dans 
l’axe de la fissure en fonction de la distance à la pointe de fissure pour différentes taux de 
noir de carbone, d’après Lee et Donovan [108],  
(b) courbes d’iso-cristallinité en pointe de fissure pour un NR non chargé 
 étiré à λ = 2.1, d’après Trabelsi [109] 
 
        Cette mesure met en évidence que la taille de la zone mesurée est inférieure à celle identifiée par Lee et 
Donovan (Environ 500 µm pour des déformations macroscopiques plus importantes, i.e. λ = 2.69). Il est à 
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noter que ces mesures sont réalisées dans des conditions statiques sur des éprouvettes lanières pré-fissurées. 
Ces constatations ont naturellement porté les auteurs de la littérature à voir un effet bénéfique du phénomène 
de cristallisation sous tension sur la résistance en propagation de fissure dans le cas du caoutchouc naturel.  
5.5.2. Cristallisation et propagation de fissure       
      Cependant, ce lien subtil entre propagation de fissure en fatigue et cristallisation sous déformation n’est 
pas si évident à établir lorsque les analyses en fissuration sont menées en conditions dynamiques proches des 
conditions de sollicitation réelles (~ 10Hz). Il semble difficile d’interpréter les résultats obtenus à partir de 
mesures de cristallisation réalisée en conditions statiques (i.e. champ de cristallisation en pointe de fissure). 
Comme énoncé précédemment, la SIC est très sensible à de nombreux paramètres comme la vitesse de 
sollicitation, l’échauffement ou encore la microstructure de l’échantillon [43], [45], [67]. Pour progresser dans 
l’interprétation du rôle de la SIC, Rublon et al ont mis en place une méthode astucieuse afin de mesurer 
l’évolution du volume cristallisée en pointe de fissure pendant un essai dynamique à 0.01 Hz sur un 
caoutchouc naturel chargé [110]. Ces mesures sont directement comparées à des essais de propagation de 
fissure réalisés à 2 Hz pour différents taux de restitution d’énergie (cf. Figure 1.32).  
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 1.32 :  (a) Volume cristallisé en pointe de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie 
pour un caoutchouc naturel chargé à 50 pce de noir de carbone.  
(b) Comparaison des courbes de propagation de fissure entre le caoutchouc naturel chargé et un 
polyisoprène chargé (considéré dans cette étude comme non cristallisant) 
 
      Les auteurs confirment une évolution croissante du volume cristallisé en pointe de fissure en fonction 
du  𝐺  (ou 𝜆 ) appliqué. L’apparition de cette phase cristallisée observée dans des conditions dynamiques 
semblerait bien à l’origine de la meilleure résistance en propagation de fissure du caoutchouc naturel (𝛽𝑁𝑅 = 
1.85 et 𝛽𝐼𝑅  = 2.73) en comparaison à un polyisoprène pour lequel le phénomène de cristallisation est 
fortement inhibé en raison de sa structure composée à 89% de configuration cis. Cependant l’extrapolation à 2 
Hz des résultats obtenus à 0,01 Hz en cristallisation pose question. En effet, les auteurs mentionnent que la 
diminution de fréquence (de 2 à 0,01 Hz) peut tout de même avoir un effet sur le volume cristallisé réellement 
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existant en pointe de fissure à 2Hz. En outre, Bruning et al. mettent en évidence une valeur d’indice de 
cristallinité deux fois plus faible en pointe de fissure lors d’un essai dynamique à 1 Hz par rapport à une 
mesure quasi-statique [111].   
5.5.3.  Influence de différents paramètres sur la propagation de fissure  
 Influence des charges: 
      Comme le montre la Figure 1.33, l’addition de noir de carbone améliore la résistance à la fissuration des 
élastomères (NR et SBR), de par l’augmentation de la rigidité et de la dissipation d’énergie (hystérèse) déjà 
évoquée précédemment, mais aussi du fait de l’introduction d’inhomogénéités pouvant générer une rotation 
de fissure ralentissant ainsi sa propagation [112], [113]. Les caractéristiques du noir de carbone (taille, surface 
spécifique …) sont également des paramètres qui entrent en jeu sur la propagation de fissure [29], [114]. Une 
charge fine a tendance à améliorer la résistance à la propagation de fissure en comparaison à une charge 
grossière [115]. 
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Figure 1.33 : Mesures des vitesses de propagation de fissure en fonction du taux de restitution 
d’énergie entre un SBR et un NR. Symbole plein : Matériaux chargés avec 50 pce de noir de 
carbone / Symbole vide : Matériaux non chargés. Données tirées de plusieurs études sur matériaux 
vulcanisés de manière semi-efficace [71], [72], [104], [105] 
 Influence du vieillissement thermo-oxydant 
      Comme nous l’avons décrit précédemment, le vieillissement thermo-oxydant modifie l’architecture du 
réseau élastomère et donc ces propriétés en rupture sur matériau non fissuré. Dans le cadre d’études sur la 
propagation de fissure, Kim and Lee (1994) ont étudié l’impact d’un vieillissement thermo-oxydant sur 
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l’avancée de fissure. L’évolution de la cinétique de croissance de fissure en fatigue est représentée ici en 
fonction de l’énergie de déchirement pour un caoutchouc naturel chargé, non stabilisé et vulcanisé de manière 
conventionnelle (cf. Figure 1.34). Les essais sont réalisés à une fréquence de 15 Hz à température ambiante.   
(a) 
 
(b) 
 
Figure  1.34 :  (a) Effet d’un vieillissement thermo-oxydant à 100°C sur la propagation de fissure 
d’un matériau vulcanisé de manière conventionnelle. 
(b) Mesures des pentes associées au mesures de propagation de fissure. D’après Kim [71] 
       
      Après un vieillissement thermo-oxydant de 3 jours à 100°C, les échantillons présentent un changement de 
comportement par rapport à ceux non vieillis. Les pentes associées à ces mesures de fissuration augmentent 
après le vieillissement de l’échantillon (cf. Figure 1.34b). Le vieillissement thermo-oxydatif provoque une 
fragilisation du matériau à cause de modifications chimiques à l’échelle macromoléculaire et, de ce fait, induit 
une résistance réduite à la croissance de fissures en fatigue [114]. Le même effet est également observé par 
Soma et al. mais dans des proportions moins importantes [116]. Il faut rappeler que ces mesures sont 
effectuées à 15 Hz : fréquence pour laquelle le phénomène de cristallisation sous tension est fortement inhibé 
sur des matériaux non fissurés [67]. La question se pose alors de savoir comment intervient ce phénomène en 
pointe de fissure et dans quelle mesure il ralentit la propagation de fissure après vieillissement thermo-
oxydant des échantillons.       
6.  CONCLUSION 
      Au regard de cette introduction bibliographique, le phénomène de cristallisation sous tension semble être 
un mécanisme renforçant dans le caoutchouc naturel en conditions d’analyses quasi-statiques. Il lui permet de 
supporter de grandes déformations avant rupture et de limiter la propagation de fissure. Néanmoins, certaines 
parties du pneu composées de matériaux vulcanisés de manière conventionnelle sont sujettes à un 
vieillissementthermo-oxydant. Les réactions concomitantes de réticulation et de scission inhérentes à ce type 
de vieillissement  génèrent un réseau avec une structure différente. Ces changements structuraux vont 
impacter inévitablement la capacité du caoutchouc naturel à cristalliser sous tension et par conséquent ses 
propriétés en rupture notamment en propagation de fissure. Néanmoins, peu d’études se sont intéressées aux 
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relations entre l’architecture du réseau après vieillissement thermo-oxydant et sa capacité à cristalliser sous 
tension et ses propriétés en rupture, notamment en propagation de fissure.  C’est dans ce cadre que s’inscrit 
ce travail de doctorat. Le chapitre suivant décrit en détails les matériaux de l’étude ainsi que l’ensemble des 
moyens et protocoles expérimentaux mis en œuvre pour mener à bien ce projet. 
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 Ce chapitre est scindé en plusieurs parties. Les deux premières présentent successivement les 
matériaux de l’étude et les protocoles de réalisation des vieillissements thermiques et thermo-oxydants. La 
troisième partie décrit les méthodes de caractérisation permettant d’évaluer notamment la concentration en 
chaînes élastiquement actives, mais également les paramètres relatifs à la cristallisation sous déformation de 
nos échantillons (cristallinité, tailles des cristallites…). La dernière partie s’attache à définir le protocole de 
mesure de propagation de fissures puis celui de la mesure in situ de la cristallinité en fond de fissure.   
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 Chapitre 2 
1.  MATERIAUX DE L’ETUDE 
1.1.  Description et composition 
 Compositions 
      Les matériaux de ce travail de thèse sont essentiellement des caoutchoucs vulcanisés de manière 
conventionnelle (rapport Soufre/Accélérateur (CBS) très supérieur à 1) ce qui génère une structure composée 
majoritairement de ponts polysulfure. Pour des applications spécifiques dans le domaine pneumatique, cette 
formulation permet d’assurer une bonne résistance en fatigue supposément en raison d’une grande 
concentration en ponts polysulfures. Des élastomères majoritairement composés de ce type de pont 
présentent d’après la littérature de meilleures propriétés mécaniques (i.e. augmentation de la contrainte à la 
rupture) [1] en comparaison à leurs homologues constitués essentiellement de ponts monosulfures [2]. Cette 
différence s’explique par la faible résistance mécanique et/ou thermique inhérente aux ponts polysulfures en 
raison d’une énergie de dissociation plus faible par rapport à celle d’un pont monosulfure [3]. Ainsi, la 
relaxation des contraintes internes par scission des ponts polysulfures permet au matériau de mieux supporter 
les grandes déformations. Il est à noter que certains auteurs attribuent ces différences de propriétés 
mécaniques à la capacité des matériaux à mieux cristalliser lorsqu’ils sont étirés [2]. La première raison reste 
néanmoins la plus admise car le rôle bénéfique des ponts polysulfures a également été démontré sur des 
matériaux qui ne cristallisent pas sous tension (SBR) [4], [5]. Par ailleurs, nous avons également préparés des 
matériaux vulcanisés de manière efficace (rapport Soufre/Accélérateur (CBS) inférieur à 1) principalement 
composés de ponts monosulfure pour appréhender l’impact des vieillissements (thermiques/ thermo-
oxydants) en fonction de la nature des ponts sulfure. Les composants et leurs quantités respectives sont  listés 
pour chaque formulation dans le Tableau 2.1.  
 Caoutchoucs naturels vulcanisés avec différents taux de soufre 
      Les propriétés mécaniques et le phénomène de cristallisation sous tension dépendent directement de la 
quantité de soufre ajouté au mélange [6], [7]. Le matériau « NR2.5 » est choisi comme référence. Il s’agit d’un 
matériau vulcanisé de manière conventionnelle avec 6 pce de soufre ayant une concentration en chaînes 
élastiquement actives (EAC) de 2.5*10-4 mol.cm-3 (cf. plus loin pour la méthode de mesure). Deux autres 
matériaux vulcanisés de manière conventionnelle ont été élaborés en introduisant des quantités de soufre 
différentes (3 et 4.5 pce respectivement) conduisant à des concentrations en chaînes élastiquement actives de 
1.5*10-4 et 2*10-4 mol.cm-3 respectivement. La quantité de CBS est ajustée pour obtenir un rapport S/CBS de 
6 pour ces matériaux. Un dernier matériau vulcanisé de manière efficace est quant à lui vulcanisé avec 1.6 pce 
de soufre et un rapport S/CBS de 0.63. Il présente une densité de chaînes élastiquement actives identique au 
matériau de référence NR2.5. Pour le différencier de ce dernier, le suffixe « Eff » pour « Efficace » sera 
rajouté à la fin de son nom.  
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 NR1.5 NR2 NR2.5 NR2.5_Eff NR1.5_50 NR2_50 NR2.5_50 
Ingrédients Teneur (pce ou phr)* 
NRa 100 100 100 100 100 100 100 
N347b 0 0 0 0 50 50 50 
6PPDc 2 2 2 3 2 2 2 
Acide stéarique 2 2 2 2 2 2 2 
ZnO 5 5 5 1.5 5 5 5 
CBSd 0.5 0.75 1 2.53 0.5 0.75 1 
Soufre (S) 3 4.5 6 1.6 3 4.5 6 
S/CBS 6 6 6 0.63 6 6 6 
a “Natural rubber” Caoutchouc naturel TSR20 
b “Carbon black” Noir de carbone N347 
c Anti-oxidant : N-(1.3-dimethylbutyl)-N’-phenyl-p-phenylenediamine 
d N-Cyclohexyl-2-benzothiazole sulfenamide. 
*1 pce signifie qu’un gramme d’un constituant est rajouté à 100 gramme de gomme 
Tableau 2.1 : Composition chimique des différents matériaux. 
 Caoutchoucs naturels chargés au noir de carbone 
      Le noir de carbone est l’une des principales charges renforçantes utilisées de nos jours dans l’industrie du 
caoutchouc. Cette charge permet d’améliorer certaines propriétés mécaniques du caoutchouc en lui conférant 
notamment une meilleure résistance à la propagation de fissure [8] et, en fonction de la chimie de l’interface, 
un pouvoir éventuellement antioxydant [9]. Son incorporation dans le caoutchouc permet aussi de réduire de 
manière significative la déformation de début de cristallisation [10]–[12]. Dans le cadre de cette étude, les 
matériaux réticulés de manière conventionnelle à différents taux de soufre (3, 4.5 et 6) sont chargés avec 50 
pce de noir de carbone (20% en volume). Un seul type de noir de carbone est étudié, il s’agit du N347. Sa 
surface spécifique est de 87 m².g-1 et ses agrégats sont constitués de particules élémentaire de 27 nm de 
diamètre en moyenne [13]. Le suffixe « 50 » pour 50 pce de noir de carbone est rajouté pour les matériaux 
chargés afin de les différencier des matériaux non chargés.   
1.2.  Mise en œuvre des matériaux 
      La gomme et la charge sont mélangées dans un mélangeur interne chauffé à 50°C avec une vitesse de 
rotation de 50 tours.min-1. Les activateurs et antioxydants sont lentement ajoutés. Ce mélange passe à 
plusieurs reprises au travers des rouleaux d’une calandreuse chauffée à 70°C afin d’homogénéiser le mélange. 
Puis, les accélérateurs et l’agent de vulcanisation sont introduits. Entre chaque passe (environ 10), la gomme 
est pliée sur elle-même et tournée de 90° afin d’assurer au maximum l’isotropie du mélange.  
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      A la fin de cette étape, des plaques d’1 mm d’épaisseur sont obtenues. Ces dernières sont découpées puis 
cuites dans des moules permettant d’élaborer des éprouvettes mini-PS (PS : Pure Shear) dont la géométrie est 
présentée en Figure 2.1a. La cuisson est réalisée sous atmosphère inerte (azote) et sous pression de 30 bars 
pendant un temps au bout duquel les propriétés mécaniques dites « optimales » sont atteintes. Ces temps de 
cuisson sont déterminés à l’aide de la procédure décrite dans le paragraphe suivant. 
 
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 2.1 : Géométrie et dimensions des éprouvettes utilisées 
(a) pour la propagation de fissure et (b) les essais de traction uni-axiale.  
  
      Les éprouvettes sont ensuite stockées dans un réfrigérateur à 7°C à l’abri de la lumière pour éviter toute 
dégradation oxydante. Avant toute utilisation, pour éviter toute présence de cristallites, ces éprouvettes sont 
chauffées pendant 5 minutes à 60°C. Les essais en pointe de fissure (propagation et cristallisation sous 
tension) seront réalisés sur éprouvette entière pré-fissurée (Figure 2.1a) tandis que les essais de traction uni-
axiaux seront effectués sur des morceaux découpés (au massicot) dans la longueur de l’éprouvette entière 
(Figure 2.1b). 
1.3.  Détermination des temps de cuisson 
      Le temps et la température de vulcanisation peuvent influencer considérablement l’architecture du réseau 
élastomère et donc les propriétés finales du matériau [14]. Afin de déterminer les conditions de cuisson 
optimales (température et temps de cuisson), l’avancement du processus de vulcanisation est généralement 
suivi par des essais rhéométriques sur des matériaux crus. Pour une température de vulcanisation donnée, 
l’évolution du couple (C) en fonction du temps de cuisson est mesurée. Pour cette étude, la température 
sélectionnée est de 150°C (Protocole Michelin). Les courbes donnant le couple en fonction du temps de 
cuisson à 150°C pour les matériaux vulcanisés de manière conventionnelle de l’étude sont présentées en 
Figure 2.2. Par convention, le temps de cuisson est défini comme le temps nécessaire pour que le couple C 
atteigne 98% de sa valeur maximale. Ce temps est appelé t98.  
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Figure 2.2 : Couple en fonction du temps de cuisson. 
 
      L’augmentation du couple est d’autant plus rapide que la quantité de soufre et de charge introduites sont 
grandes. La valeur du couple atteint un maximum puis se stabilise pour ensuite diminuer sur des temps de 
chauffe plus long. Cette diminution appelée « réversion » est associée à la transformation des ponts soufres 
mécaniquement actifs en des groupements soufrés intrachaînes mécaniquement inactifs [15]. On déduit de 
ces mesures rhéologiques, un 𝑡98 de 55, 35 et 13 minutes respectivement pour les matériaux vulcanisés de 
manière conventionnel non chargés, chargés et le matériau vulcanisé de manière efficace (cuit dans son cas à 
170°C). 
2.  VIEILLISSEMENT ACCELERE 
2.1.  Définition 
      Le vieillissement « naturel » des matériaux, i.e. en conditions de service, est caractérisé par des cinétiques 
de dégradation lentes et donc incompatibles avec le temps accordé au développement de nouveaux matériaux. 
Le recours à des essais de vieillissements accélérés permet d’estimer la durabilité des matériaux dans une 
échelle de temps raisonnable. Ces vieillissements accélérés consistent à soumettre le matériau à des conditions 
de vieillissement plus sévères que les conditions réelles d’utilisation en utilisant un facteur d’accélération (par 
exemple la température dans le cas d’un vieillissement thermique ou thermo-oxydant). Il convient toutefois de 
« jouer » de manière raisonnable sur ce facteur d’accélération [16]. En effet le vieillissement accéléré doit 
activer les mêmes mécanismes de dégradation que ceux mis en jeu lors du vieillissement en service sans 
produire de nouveaux mécanismes d’altérations. Il est alors possible d’extrapoler à partir des propriétés 
obtenues par vieillissement accéléré, les évolutions de celles en service. Pour s’assurer de la représentativité 
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des vieillissements accélérés par rapport aux conditions réelles, une comparaison entre les essais en 
laboratoire et les structures vieillies de manière naturelle est a priori nécessaire même si elle est parfois difficile 
à mettre en œuvre.  
 
      Baldwin a par exemple montré qu’il est possible de reproduire en laboratoire les propriétés mécaniques 
d’un caoutchouc réticulé vieilli 6 ans de manière naturelle, lorsque celui-ci est exposé à des températures à 
70°C sous air pendant 10 semaines [17], [18]. Le protocole établi par Michelin est légèrement différent. Pour 
les matériaux de notre étude (utilisés dans une zone particulière du pneu) les temps et la température de 
vieillissement choisis sont de 7, 14 et 21 jours à 77°C sous air. A cette température et pour des échantillons 
d’épaisseur 0.8 mm, le vieillissement thermo-oxydant est homogène dans le volume des éprouvettes [19]. Les 
outils et protocoles associés à la réalisation des vieillissements sont détaillés dans la suite de ce manuscrit.  
2.2.  Protocoles de vieillissement mis en place 
2.2.1.  Vieillissement thermo-oxydant 
      Le vieillissement en milieu thermo-oxydant est effectué dans une enceinte climatique (Froilabo -Chambre 
de simulation environnementales - modèle SP260) présentée en Figure 2.3a et régulée à la température de 77 
°C. Les échantillons suspendus par un fil de nylon entre deux plaques de métal, sont insérés au centre de 
l’étuve à proximité d’un thermocouple interne. Ce dispositif schématisé en Figure 2.3b nous assure un 
vieillissement homogène des échantillons. Pour comprendre le rôle de l’oxydation sur l’évolution des 
propriétés de nos échantillons, un protocole permettant d’effectuer des vieillissements sans oxygène 
(vieillissement dit « thermique ») a également été mis en place. 
(a)  
 
(b) 
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Figure 2.3 : (a) Etude ventilée (b) Dispositif utilisé pour vieillir les échantillons sous atmosphère 
thermo-oxydante. 
2.2.2.  Vieillissement thermique 
      Les éprouvettes sont ensachées dans une enveloppe multicouche (Carton + aluminium) imperméable à 
l’oxygène et non altérable à 77°C. Afin de retirer l’oxygène du sachet et de désorber l’oxygène contenu dans 
l’échantillon, un dispositif ad hoc a été utilisé. Ce dernier est photographiée en Figure 2.4a et schématisé en 
Figure 2.4b.  
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 2.4 : Dispositif de mise sous vide des échantillons  
(a) Photo (b) Schéma descriptif. 
 
      Ce système est composé de deux parties indépendantes. La première consiste en une enceinte en verre 
étanche que l’on peut mettre sous vide grâce à une sortie (ouverte ou fermée par une vanne) située sur sa 
paroi latérale. La seconde partie est un tube en verre dont une extrémité, située dans l’enceinte, est fermée par 
le sachet contenant l’échantillon et l’autre est reliée à une vanne permettant de réaliser le vide dans le sachet. 
      Le processus de mise sous vide est le suivant : 
      Tout d’abord, la pompe sous vide aspire l’air contenu dans le sachet (Etape ①) puis dans l’enceinte en 
verre (Etape ②). A l’issue de la deuxième étape, le sachet gonfle en raison de la désorption de l’air contenu 
dans l’échantillon. Ce cycle d’étapes 1 puis 2 est répété jusqu’à ce que le gonflement du sachet « disparaisse ». 
A ce stade, on considère l’absence totale d’oxygène environnant et adsorbé par l’échantillon. Avant de 
désolidariser le sachet du tube de verre, et pour maintenir le vide à l’intérieur du sachet, on thermo-scelle ce 
dernier à la base du tube de verre. 
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3.  CARACTERISATION  
3.1.  Estimation de la densité de chaines élastiquement actives  
      Pour caractériser la dégradation des réseaux élastomères, les mesures de gonflement sont généralement 
utilisées [20], [21]. Cette capacité du matériau  à gonfler va dépendre de l’affinité chimique entre le solvant et 
le polymère ainsi que de la longueur moyenne de chaînes entre nœuds de réticulation (chaînes élastiquement 
actives ou EAC). L’exploitation des mesures de gonflement se fait à l’aide de l’équation de Flory-Rehner en 
supposant une déformation ici affine des chaînes et des nœuds tétrafonctionnels [22] :  
         𝒗𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 =  
[𝐥𝐧(𝟏 − 𝑽𝟐) + 𝑽𝟐 +  𝝌 ∗ 𝑽𝟐]
𝑽𝟏 ∗ (𝑽𝟐
𝟏
𝟑 −
𝑽𝟐
𝟐
)
 
(2.1) 
 Où 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 est la concentration en chaînes élastiquement actives exprimée en mol.cm
-3, 𝑉1 le 
volume molaire du solvant, 𝜒 le paramètre d’interaction de Flory-Huggins entre l’élastomère et le solvant 
(𝜒𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜ℎ𝑒𝑥𝑎𝑛𝑒−𝑁𝑅 = 0.43, 𝜒𝑡𝑜𝑙𝑢è𝑛𝑒−𝑁𝑅 = 0.39 [23]) et enfin 𝑉2 la fraction volumique dans le réseau gonflé 
exprimé par l’Eq. 2.2. Il est à noter que la littérature récente suggère plutôt que le modèle fantôme est plus 
représentatif du comportement en gonflement ou mécanique des élastomères [24]. Le choix d’une description 
affine ou fantôme n’a cependant ici pas d’autre conséquence que de modifier d’un facteur environ égale à 2 
toutes les valeurs des densités  𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 et  𝑣𝑚𝑒𝑐𝑎. Les interprétations restent quant à elles indépendantes de 
ce choix. 
3.1.1.  Protocole employé 
      La procédure employée pour les mesures de gonflement est la suivante : trois échantillons ayant une 
masse initiale 𝑚𝑖 sont introduits à température ambiante dans le solvant afin d’atteindre l’équilibre de 
gonflement (en quelques jours comme illustré sur la Figure 2.5). Une fois cet état d’équilibre atteint, ces 
échantillons sont extraits puis légèrement essuyés en surface pour retirer le solvant résiduel n’ayant pas 
pénétré dans le réseau polymère. L’évolution de leur masse présentée en Figure 2.6 est alors mesurée toutes 
les 10 secondes pendant une minute. L’extrapolation de ces mesures à t = 0 nous renseigne ainsi sur la masse 
gonflée 𝑚𝑔 de nos échantillons. 
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Figure 2.5 : Evolution du taux de gonflement du NR2.5 
en fonction du temps d’immersion dans le cyclohexane. 
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Figure 2.6 : Evolution de la masse gonflée de trois échantillons 
du matériau NR2.5 en fonction du temps. 
 
      Ces échantillons sont ensuite séchés sous vide à 50°C pendant 24 heures et pesés de nouveau pour en 
déterminer une masse sèche 𝑚s. Le taux de gonflement volumique du polymère 𝑄𝑣  (inverse de 𝑉2) du 
polymère et sa fraction soluble 𝐹𝑠 (proportion de chaînes non liées au réseau) sont alors déduits des relations 
suivantes : 
 
    𝑸𝒗 =  
𝟏
𝑽𝟐
= 𝟏 + 
𝝆𝒑
𝝆𝒔
∗
(𝒎𝒈 − 𝒎𝒔)
𝒎𝒔
 
(2.2) 
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𝑭𝒔 (%) =  𝟏𝟎𝟎 ∗
𝒎𝒊 − 𝒎𝒔
𝒎𝒊
 
(2.3) 
 
      Où 𝜌𝑝 et 𝜌𝑠 sont les masses volumiques du polymère et du solvant respectivement (0.92 g.cm
-3 pour le 
caoutchouc naturel, 0.86 g.cm-3 pour le toluène et 0.78 g.cm-3 pour le cyclohexane). 
 
      Comme mentionné récemment par Valentin et al. [25], le paramètre d’interaction entre le polymère et le 
solvant influence fortement la valeur déduite de la densité de chaînes élastiquement actives 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔. Une 
équation largement utilisée pour estimer ce paramètre d’interaction est basée sur les constantes de solubilité 
de Hildebrand :  
 
            𝝌 = 𝝌𝒔 +
𝑽𝒔
𝑹𝑻
∗ (𝜹𝒑 − 𝜹𝒔)² (2.4) 
      Où 𝛿𝑝 et 𝛿𝑠 sont les paramètres de solubilité du polymère et du solvant respectivement, 𝑅 la constante 
des gaz parfaits et 𝑇 la température en Kelvin. Le premier facteur 𝜒𝑠 est la contribution entropique, et a dans 
notre cas pour valeur 0.34 [26].  
 
      Pendant le vieillissement thermo-oxydant, l’oxygène modifie la nature chimique du réseau élastomère par 
oxydation (i.e. apparition de fonctions polaires sur les chaînes). Ainsi, l’affinité chimique entre le solvant et le 
polymère associée à la valeur du paramètre d’interaction 𝜒 évolue. En considérant que la concentration en 
chaînes élastiquement actives 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 est identique indépendamment de la nature du bon solvant utilisé, 
l’observation de taux de gonflement différents est inévitablement liée à une modification du 𝜒 (et de 𝛿𝑝) pour 
une même durée de vieillissement. Des mesures de gonflement avec deux bons solvants permettent d’accéder 
à l’évolution du paramètre de solubilité du polymère 𝛿𝑝 via l’Eq. 2.4. en fonction de l’avancement du degré 
d’oxydation de l’élastomère. Les calculs associés à ces mesures sont détaillés en annexes du Chapitre 3 (S.6).   
3.1.2.  Cas particulier des composites 
      L’addition de charge dans la matrice polymère correspond à l’introduction d’une phase qui ne peut pas 
gonfler. Ainsi, si l’on considère que l’interface charge-matrice est parfaite, le taux de gonflement massique de 
la matrice polymère 𝑄𝑝 du mélange chargé peut être estimé par [27] :  
         𝑸𝒑 =  
𝑸𝒄𝒐𝒎𝒑𝒐𝒔𝒊𝒕𝒆 − 𝝋
𝟏 − 𝝋
 (2.5) 
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      Où 𝜑 correspond à la fraction massique de noir de carbone et 𝑄𝑐𝑜𝑚𝑝𝑜𝑠𝑖𝑡𝑒 au taux de gonflement 
massique du composite.  
      En prenant en compte cette correction, on obtient, via l’Eq. 2.1 et 2.2, une densité d’EAC en présence de 
charge généralement appelée densité effective. Néanmoins, lorsque l’interaction charge-matrice résiste au 
gonflement, elle conduit mécaniquement à une restriction importante du gonflement de la matrice élastomère 
à proximité et donc à une surestimation de cette EAC. L’estimation de cette restriction est compliquée par le 
fait que la matrice, en même temps qu’elle est contrainte par son interaction avec la charge, est aussi soumise 
au gonflement. Il faudrait donc, pour son calcul exact, combiner les aspects de physique de chaines polymères 
étirées et la thermodynamique du gonflement. C’est ce qu’a proposé Sternstein [28], dans un article qui 
aboutit à un système d’équations à résoudre, et donc à une solution non immédiate et peu pratique du 
problème. Par ailleurs, son calcul suppose que les charges sont diluées, il est donc peu compatible avec les 
taux de charges utilisés dans notre étude. Lequeux [29] étudie le problème différemment, en oubliant les 
aspects thermodynamiques, et en traitant la restriction au gonflement d’un point de vue uniquement de la 
mécanique des milieux continus. Il considère ainsi la matrice comme un matériau élastique avec un coefficient 
de poisson donné. Ce coefficient apparait néanmoins comme un paramètre ajustable et la valeur de 0,33 qu’il 
utilise est peu justifiée. En outre, se pose toujours la question du comportement de l’interface charge-matrice 
en présence de solvant ou de la présence éventuelle d’une interphase (ce qui est d’ailleurs discuté et modélisé 
chez Lequeux via un autre paramètre). Pour résumer, le problème d’une détermination d’un coefficient de 
gonflement d’une matrice élastomère en présence de charge est loin d’être trivial. 
      Certains auteurs ont néanmoins remarqué qu’il peut exister une relation empirique reliant les fractions 
volumiques des matériaux non chargé et chargé (𝑉2 𝑛𝑜𝑛 𝑐ℎ𝑎𝑟𝑔é et 𝑉2 𝑐ℎ𝑎𝑟𝑔é respectivement) au centième de 
pce de charge 𝑧 [30], [31] : 
           
𝑽𝟐 𝒏𝒐𝒏 𝒄𝒉𝒂𝒓𝒈é(𝟏 − 𝑽𝟐𝒄𝒉𝒂𝒓𝒈é)
𝑽𝟐 𝒄𝒉𝒂𝒓𝒈é(𝟏 − 𝑽𝟐 𝒏𝒐𝒏 𝒄𝒉𝒂𝒓𝒈é)
=  𝒂 × 𝒆−𝒛 + 𝒃 
 
(2.6) 
      Lorenz et Parks ont trouvé les mêmes coefficients pour différent système de vulcanisation efficace ou 
semi-efficace et différent taux de charge dans le cas de charges HAF (High Abrasion Furnace). Comme ils 
l’ont écrit, cela suggère que cette charge, pour ces systèmes de vulcanisation, ne modifie pas de manière 
significative la densité de EAC de la matrice chargée. Porter [31] semble le confirmer.  Pour nos matériaux, 
vieillis ou non vieillis, nous trouvons que cette relation est vérifiée (ce qui est cohérent avec le fait que nos 
charges sont également de type HAF et nos systèmes vulcanisation relativement similaires). Le Chapitre 5 
s’attardera plus en détails sur ces questions. Nous verrons que la charge accélère certes le processus de 
vulcanisation, mais ne modifie pas la distribution en taille de chaînes élastiquement actives (identifiées par 
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RMN MQ). Ce résultat validera ainsi l’utilisation de cette équation pour nous permettre de remonter à la 
densité de chaines actives de la matrice au sein des composites, en utilisant des facteurs 𝑎 et 𝑏 identifiés sur 
des matériaux non vieillis.     
3.2.  Essais mécaniques en traction uni-axiale 
3.2.1.  Dispositif de traction 
      L’ensemble des essais de tractions à vitesse lente a été réalisé sur une machine de traction construite au 
laboratoire MATEIS dans le cadre de la thèse de Coraline Millot et présentée en Figure 2.7 [32]. Cette 
machine est miniaturisée afin de permettre la réalisation d‘essais sur une ligne synchrotron. Un système de 
mors spécifiques a été conçu afin de tester les échantillons mini-PS schématisés en Figure 2.1. La vitesse de 
traction peut varier de 0.6 mm.min-1 à 18 mm.min-1. La vitesse d’essai choisie pour notre étude est de 4.2*10-3 
s-1 (correspondant à une vitesse de 1.5 mm.min-1). Celle-ci est relativement proche de celles que l’on retrouve 
dans les travaux du laboratoire à propos de la cristallisation sous tension du caoutchouc naturel [6], [7], [33]. 
 
Figure 2.7 : X-JICO, la machine de traction in-situ. 
       L’amplitude de déplacement des mors autorise un étirement des échantillons à une élongation (rapport 
de longueur instantanée sur longueur initiale) maximale λ = 15. Les capteurs de déplacement et de force 
(cellule de 2 kN) permettent l’acquisition de la courbe force-allongement pendant l’essai. Le déplacement des 
mords étant symétrique, la zone irradiée par les rayons X est toujours la même et correspond à la partie 
centrale de l’éprouvette. Un processus d’accommodation des éprouvettes de traction et de cisaillement 
(Figure 2.1) a été mis en place pour s’affranchir de l’effet Mullins. Pour cela, les échantillons subissent une 
succession de 5 cycles de traction-rétraction à une vitesse plus élevée (5*10-2 s-1) à une élongation 𝜆𝑐𝑦𝑐𝑙𝑒 
légèrement inférieure au 𝜆𝑟𝑢𝑝𝑡𝑢𝑟𝑒 (𝜆𝑐𝑦𝑐𝑙𝑒 =  𝜆𝑟𝑢𝑝𝑡𝑢𝑟𝑒 − 0.2).   
3.2.2.  Suivi de la réponse mécanique jusqu’à rupture 
En raison d’un possible glissement des têtes d’éprouvettes dans les mors lors des essais, un suivi par 
corrélation d’image nous a permis d’affiner l’estimation de la déformation de l’échantillon dans la zone 
d’intérêt. Un mouchetis a été réalisé au préalable sur la surface de l’échantillon à l’aide d’un spray de peinture 
blanche mât (cf. Figure 2.8b). Deux caméras identiques (modèle : Grasshopper USB3 5 Mpix et 75 fps) sont 
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positionnées devant l’échantillon, à une distance d’environ 30 cm de celui-ci, et filment sa face principale sous 
deux angles différents (angle entre les caméras ≈ 30°, cf. Figure 2.8a). 
(a) 
 
(b) 
 
Figure 2.8 : (a) (1) Echantillon (2) Mors de traction (3) Caméras 
(b) Mouchetis sur un échantillon en traction uniaxiale. 
 
      Une fois la calibration des caméras effectuée, les images sont acquises avec le logiciel Vic-Snap à une 
fréquence de 2 s-1. Un logiciel de traitement des données a ensuite été utilisé (Vic3D) afin de réaliser le calcul 
de corrélation. Ce dernier est réalisé par méthode itérative (les déplacements des points sont calculés entre 
deux images successives et non par rapport à la première image) et permet de déterminer la déformation 
principale le long de l’axe de traction. L’outil utilisé pour estimer cette déformation dans la zone d’intérêt est 
un extensomètre numérique. Celui-ci est représenté par deux lignes blanches sur la Figure 2.9 dans des états 
non déformé (a) et déformé (b). 
 
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 2.9 : (a) Image non déformée avec l’outil « extensomètre » dans la zone d’intérêt 
(b) Image déformée à λmors = 4.5 / L’extensomètre mesure un λréelle = 4.23 (ε = 3.23) 
Mesure réalisée sur le matériau de référence NR2.5. 
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Figure 2.10 : Elongation réelle au sein de NR1.5 et NR2.5 non chargés et chargés 
en fonction de l’élongation calculée via le déplacement des mors. 
       
      Ce suivi permet d’apporter une correction non négligeable à l’allongement calculé via le déplacement des 
mords comme l’illustre la Figure 2.10 (Pour plus de clarté, seulement quelques échantillons sont représentés). 
Notons que le glissement des têtes d’éprouvettes en dehors des mors à l’origine de l’écart constaté débute 
pour 𝜆𝑚𝑜𝑟𝑠 > 4 pour les matériaux non chargés et 𝜆𝑚𝑜𝑟𝑠 > 2 pour les chargés.  
 
      Afin de bien prendre en compte ces élongations réelles mesurées dans la zone d’intérêt, un polynôme de 
degré 4 est ajusté sur la courbe expérimentale : 
 
    𝝀𝒓é𝒆𝒍𝒍𝒆 =  𝑨𝟎 + 𝑨𝟏 ∗ 𝝀𝒎𝒐𝒓𝒔 + 𝑨𝟐 ∗  𝝀𝒎𝒐𝒓𝒔 
𝟐 + 𝑨𝟑 ∗  𝝀𝒎𝒐𝒓𝒔
𝟑 + 𝑨𝟒 ∗  𝝀𝒎𝒐𝒓𝒔
𝟒    (2.7) 
      Où les facteurs 𝐴𝑥 (x compris entre 0 et 4) sont ajustés numériquement sur la courbe expérimentale 
étudiée. La contrainte nominale est définie par :  
            𝝈𝒏 (𝑴𝑷𝒂) =
𝑭 (𝑵)
𝑺𝟎 (𝒎𝒎
𝟐)
 (2.8) 
      Nous pouvons ainsi pour chaque essai, tracer la courbe de 𝜎𝑛 = 𝑓(𝜆) comme présentée en exemple sur 
la Figure 2.11 (avec 𝜆 désormais réel). Pour accéder à des mesures représentatives, trois échantillons sont 
testés et une seule courbe est représentée. Les moyennes d’élongation à rupture et des contraintes nominales 
à rupture sont renseignées avec les barres d’erreurs associées qui proviennent des écarts types de mesures. Il 
est à noter que seules les éprouvettes ayant rompus dans la jauge sont prises en compte pour ces mesures. Si 
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la rupture a eu lieu entre les boudins et la jauge, l’essai est invalidé (Figure 2.12). La même procédure est 
employée pour les matériaux vieillis sous atmosphère thermo-oxydante. 
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Figure 2.11 : Courbes contraintes nominales en fonction de l’élongation (réelle) réalisées à une 
vitesse de 1.5 mm.min-1 et à température ambiante (23°C)  
pour les matériaux non chargés et chargés jusqu’à rupture de l’éprouvette. 
 
(a) 
 
 
 
 
 
 
 
(b) 
+ 
 
Figure 2.12 : (a) Rupture d’éprouvette entre le mors et la jauge (essai non valide)  
(b) Rupture d’éprouvette dans la jauge (essai valide). 
 
3.2.3.  Détermination du module d’Young E 
      Dans l’hypothèse d’un matériau incompressible et d’une déformation affine des chaînes, le 
comportement hyperélastique du caoutchouc est caractérisé par la relation suivante : 
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           𝝈𝒏𝒐𝒎𝒊𝒏𝒂𝒍 = 𝑮(𝝀 −
𝟏
𝝀𝟐
) (2.9) 
 
      Où 𝜎𝑛𝑜𝑚𝑖𝑛𝑎𝑙𝑒 correspond à la contrainte nominale et 𝐺 le module de cisaillement relié directement au 
module élastique 𝐸 via le coefficient de poisson par la relation 𝐺 =  𝐸/2(1 +  𝜈). Dans l’hypothèse 
d’incompressibilité, le coefficient de poisson est d’environ 0.5 conduisant à la relation 𝐸 =  3𝐺. La 
détermination du module élastique est estimée en ajustant la courbe de l’Eq. 2.9 dans le régime linéaire entre 
𝜆 = 1 et 𝜆 = 1.3 pour les matériaux non chargés et entre 𝜆 = 1 et  𝜆 = 1.15 pour les matériaux chargés (cf. 
Figure 2.13). Les valeurs des modules sont présentées en Figure 2.14 en fonction du taux de soufre ajouté 
au mélange. Elles augmentent avec la quantité de soufre ainsi qu’en présence de charge. 
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Figure 2.13 : Courbes contraintes nominales en fonction de l’élongation (réelle) réalisées à une 
vitesse de 4.2*10-3 s-1 et à température ambiante (25°C)  
pour les matériaux non chargés (a) et chargés (b). 
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Figure 2.14 : Modules élastiques des matériaux déterminés par des essais mécaniques à faible vitesse 
(4.2*10-3 s-1) en fonction de la fraction massique de soufre (en pce). 
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3.3.  Analyse thermomécanique dynamique (DMA) 
      Le principe de l’analyse thermomécanique dynamique (DMA) est d’appliquer une sollicitation dynamique 
à l’échantillon et d’enregistrer simultanément les évolutions des composantes élastiques et anélastiques de la 
déformation, respectivement en phase et en quadrature de phase par rapport à la contrainte appliquée dans 
une large gamme de températures (typiquement entre -150°C et 300°C dans le cas d’une fréquence fixe) ou de 
fréquences (typiquement de 0.001 à 1000 Hz dans le cas d’une température fixe). Ces informations donnent 
accès aux modules de conservation en cisaillement (𝐺’) et de perte (𝐺’’). Le protocole de sollicitation de nos 
échantillons est le suivant : fréquence de 1 Hz et un balayage en température de -80°C et 60°C (Exemple en 
Figure 1.9 Chapitre 1). La machine développée au laboratoire et utilisée pour ces mesures est décrite en 
détail dans la thèse de Chloé Souillard [34]. Pour de plus amples informations, le lecteur est invité à lire la 
partie Matériaux et Techniques de ce document.  
      Le vieillissement thermo-oxydant est susceptible de modifier le réseau par des mécanismes faisant 
intervenir des réticulations et/ou des scissions de chaînes. Ils conduisent respectivement à une augmentation 
et une diminution de la densité de chaines élastiquement actives. Néanmoins, le mécanisme de scission de 
chaînes provoque également la formation de chaînes pendantes le long du réseau élastomère [35]. Les 
mesures de gonflement classiques ne permettent pas de mettre en évidence l’apparition de tels groupements. 
L’augmentation du module de perte (𝐺’’) et de 𝑡𝑎𝑛(ф) dans le domaine caoutchoutique est un moyen 
indirect de le faire.   
3.4.  Chromatographie à exclusion stérique (CES) 
      La chromatographie d’exclusion stérique (CES ou SEC an anglais) est une méthode de chromatographie 
en phase liquide dont la phase stationnaire est un solide poreux. Cette phase permet de séparer les 
macromolécules d’un polymère dissout dans un solvant adéquat, en fonction de leur forme et de leur taille. 
Les petites chaines possédant un rayon hydrodynamique faible ont plus de probabilité de rentrer dans les 
pores de la colonne et présentent alors une longueur de parcours plus importante que les grandes chaînes. A 
l’aide de détecteurs multiples (diffusion de la lumière pour la mesure de l’indice de réfraction et viscosimétrie 
pour la mesure de viscosité) placés en sortie, il est possible de mesurer la distribution de masse, la masse 
molaire moyenne en nombre 𝑀𝑛 et en masse 𝑀𝑤 du polymère considéré (en équivalent PS). Dans le cadre de 
ces travaux, cette technique est utilisée pour suivre l’évolution de 𝑀𝑛 et 𝑀𝑤 pendant le vieillissement thermo-
oxydant d’un polyisoprène non vulcanisé (Figure 3.9b Chapitre 3).  
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3.5.  Evaluation de la distribution en taille de chaînes  
   Thermoporosimétrie 
      La thermoporosimétrie est une technique de caractérisation de la distribution des tailles de « pores » d’un 
matériau par analyse DSC. Elle repose sur l’évolution de la température de changement de phase (solide-
liquide) d’un solvant (comme l’hexadecane) confiné dans le milieu poreux en fonction de la taille des pores. A 
l’aide de la relation de Gibbs-Thomson, il est possible d’estimer cette distribution à partir de la relation : 
           𝑻𝒎
𝟎 − 𝑻𝒎 =
𝟐𝝈𝑺𝑳𝑻𝒎
𝟎
𝑳𝒄∆𝑯𝒇
𝒔  (2.10) 
      Où ∆𝐻𝑓
𝑠 est l’enthalpie de fusion du solvant, 𝐿𝑐  la taille du cristal (i.e. la taille du pore), 𝜎𝑆𝐿 l’énergie 
d’interface solide-liquide et 𝑇𝑚
0  la température de fusion du solvant. Dans le cas d’élastomères réticulés et/ou 
dégradés, on ne peut évidemment plus parler de « pores ». Il est par contre observé lors du refroidissement et 
donc de la cristallisation du solvant, une ségrégation de ce dernier en domaines dont la taille devrait être reliée 
à la maille constitutive du réseau élastomère. Baba [36], [37] a déterminé pour différents solvants une loi qui 
décrit la taille des pores en fonction de la température de fusion du solvant dans des pores de silices calibrées. 
Il utilise cette calibration pour remonter directement à la taille des cristaux au sein de l’élastomère.  
Néanmoins, cette méthode considère un 𝜎𝑆𝐿 identique entre un système billes de silices/solvant et 
polymère/solvant ce qui reste discutable. De plus, elle fait l’hypothèse d’une séparation de phase parfaite 
entre le polymère et le solvant cristallisé. Pour ces raisons, nous n’utiliserons qu’avec parcimonie la technique 
et nous nous contenterons d’une étude qualitative des évolutions des thermogrammes de fusion des différents 
matériaux en fonction du temps de vieillissement. 
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Figure 2.15 : Thermogramme de fusion des cristaux d’hexadecane piégés dans le NR2.5. 
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      En raison de son caractère très volatil et d’une incomplète transformation de sa phase liquide vers sa 
phase cristallisée lors de la descente en température [38], [39], le cyclohexane n’a pas été utilisé comme solvant 
pour cette étude. Par contre, l’hexadecane est le candidat idéal pour ce genre de mesure [39]. Les échantillons 
préalablement gonflés à l’équilibre dans ce solvant sont introduits dans une capsule d’aluminium. Ils sont 
ensuite refroidis jusqu’à -10°C à une vitesse très lente de 1°C/min puis maintenus à cette température 
pendant 5 minutes. Ils sont chauffés alors à 1°C/min jusqu’à 25°C. Lors de cette montée, un premier pic 
apparait suivi d’un second (cf. Figure 2.15). Le premier est associé à la fusion du solvant cristallisé dans le 
réseau élastomère tandis que le deuxième correspond à la fusion du solvant libre ou dans des cristaux très 
gros (19 °C pour l’hexadecane). La position et la forme du premier pic de fusion sont dépendantes de la 
concentration moyenne en chaînes élastiquement actives et de leur distribution spatiale. Il convient de noter 
que le thermogramme est normalisé par la masse de solvant présent dans l’échantillon. L’analyse de ces 
spectres offre seulement des tendances quant à l’évolution du réseau en termes de distribution en taille de 
chaînes pendant le vieillissement thermo-oxydant. Pour accompagner ces interprétations, des mesures de 
RMN multi-quanta sont également réalisées. La description et l’interprétation de ces mesures très spécifiques 
sont réalisées dans le Chapitre 4 rédigé sous forme d’article (Partie Materials & Methods). 
3.6.  Diffraction des rayons X (WAXS) 
3.6.1.  Outils 
      Le dispositif de diffusion des rayons X classiquement utilisé est schématisé sur la Figure 2.16. Le 
détecteur 2D peut être à plus ou moins grande distance de l’échantillon. Lorsque celui-ci est proche de 
l’échantillon, on parle de diffusion (ou diffraction) aux grands angles et quand il en est loin on parle de 
diffusion aux petits angles. Une partie du faisceau, appelé faisceau direct, n’est pas diffractée par l’échantillon. 
Afin d’éviter la détérioration du détecteur, ce faisceau est stoppé par une couche de cuivre appelée 
‘beamstop’. En laboratoire, le faisceau incident est généré par une anode en cuivre. La longueur d’onde 
sélectionnée est 𝜆𝑤 = 1,54 Å (raie 𝐾𝛼 du cuivre). L’énergie de travail résultante est de 8 keV. Le rayonnement 
synchrotron est lui aussi composé de différentes longueurs d’onde que l’utilisateur peut sélectionner. La 
longueur d’onde choisie est la même qu’en laboratoire. 
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Figure 2.16 : Schéma du dispositif de diffusion des rayons X (Vue de dessus) 
      
      Deux photodiodes sont placées de part et d’autre de l’échantillon sur le trajet du faisceau direct. La 
première (diode PM0) mesure la quantité de photons arrivant en amont de l’éprouvette. La seconde (diode 
PM1) mesure la quantité transmise de ces photons incidents en aval. Les photons qui n’arrivent pas sur la 
diode PM1 sont alors diffusés par l’échantillon ou diffusés par l’air. La dimension du faisceau est de 300 × 200 
µm² pour les essais réalisés au synchrotron (ESRF, ligne D2AM et BM02) et 1 mm² dans le cadre d’essais au 
laboratoire (afin de maximiser l’intensité du signal). Le suivi de la cristallisation pendant la déformation a été 
effectuée au synchrotron. Les mesures en laboratoire sur des échantillons non déformés nous ont permis 
d’évaluer l’évolution du pic de diffraction associé au ZnS pendant la cuisson et pendant le vieillissement 
thermo-oxydant de nos échantillons (Voir Chapitre 3).   
3.6.2.  Suivi de la cristallisation in situ : 
      La totalité des essais in-situ sous rayonnement X ont été réalisés à l’aide de la machine de traction décrite 
en Figure 2.7 à 4.2*10-3 s-1. Voici une description du déroulement d’un essai de traction uni-axial effectué sur 
un échantillon non fissuré : 
 
①  Un premier cliché WAXS de l’éprouvette non étirée est enregistré. 
 
② L’essai de traction et l’acquisition des clichés WAXS démarrent en même temps. Ces derniers sont 
enregistrés en continu toutes les 15 secondes. Ce temps correspond à la somme du temps de pose (10 
secondes) et du temps de transfert d’un cliché (environ 5 secondes). Le temps de pose est 
relativement court afin qu’il soit caractéristique d’une déformation donnée. La variation 
d’allongement est relativement faible (de l’ordre de 6%) entre deux clichés.  
 
      Par ailleurs, rappelons que la déformation locale dans cette zone irradiée est estimée par des mesures de 
corrélations d’images dans les mêmes conditions de vitesse de déformation.  
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3.6.3.  Méthode d’analyse des clichés WAXS : 
      Comme déjà largement documenté dans la littérature, nous ne reviendrons pas dans cette partie sur le 
principe de diffraction des rayons X analysés sur les matériaux cristallins ou semi-cristallins. Le lecteur pourra 
se référer à l’ouvrage de Guinier [40]. Cette partie a pour objectif de revenir sur les différentes étapes 
d’analyses, qui à partir d’un cliché brut, permettent d’obtenir différentes informations sur la phase cristalline 
lors de l’étirement d’un échantillon de caoutchouc naturel : la fraction volumique de phase cristallisée ainsi 
que la taille des cristaux.  
   Cliché de diffraction brut à l’état étiré et non étiré 
      La Figure 2.17 présente deux clichés de diffraction bruts d’un échantillon de NR1.5 non déformé puis 
déformé à 𝜆 = 6. Ces fichiers sont extraits à partir du logiciel imageJ. Le détecteur étant formé par l’association 
de barrettes de détection, des bandes noires apparaissent sur ces spectres. La machine a été positionnée de 
telle sorte que ces zones « mortes »  ne gênent pratiquement pas l’analyse, c’est-à-dire de manière à ce que les 
pics de diffraction soient dans les zones actives du détecteur.  
 
(a) 
 
(b) 
                                          
 
 
Figure 2.17 : Projection 2D de l’intensité diffractée pour un échantillon (a) non étiré et (b) étiré. Le 
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plan de diffraction (plan de détecteur) est défini par la direction radiale 2𝜃 (direction de Bragg) et la 
direction azimutale 𝜓. L’équateur correspond à la région dans l’axe de traction et le pôle est la région 
perpendiculaire à cet axe. 
      Le premier cliché de diffraction laisse apparaître plusieurs halos. Ceux-ci proviennent de la diffusion de la 
phase amorphe du caoutchouc naturel et des molécules de ZnS [41] et de ZnO [42] présentes en grande 
quantité dans nos matériaux. Dans un état étiré, l’intensité globale du halo amorphe diminue tandis 
qu’apparaissent des tâches de diffraction des plans cristallographiques (200), (120), (210) et (002) référencés et 
largement étudiés dans la littérature [6], [7], [33], [43]. Dans le but d’évaluer précisément l’évolution du 
spectre de diffraction pendant l’étirement de nos échantillons, il est nécessaire de connaître la distance exacte 
entre l’échantillon et le détecteur. Cette calibration nous permet de déterminer la position en 2θ des pics de 
diffraction amorphe, cristallins et des éléments de vulcanisation (ZnO et ZnS). 
   Identification précise de la position des pics de diffraction :  
      Afin d’identifier la distance échantillon-détecteur, nous utilisons un matériau étalon (POM : 
polyoxyméthylène) dont l’une des raies de diffraction extrêmement fine est connue (2𝜃 = 22.16°). Une fois 
son spectre de diffraction enregistré (cf. Figure 2.18) la distance échantillon-détecteur est déduite en 
positionnant le pic du POM sur une valeur d’angle 2𝜃 = 22.16°. 
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Figure 2.18 : Raie de diffraction du POM nécessaire pour la détermination de la distance 
échantillon-détecteur 
   Corrections du bruit :  
      Deux types de signaux « parasites » doivent être enregistrés afin de corriger proprement les spectres 
précédemment obtenus. Tout d’abord, nous devons considérer le bruit électronique accumulé par le détecteur 
(𝐼𝑑é𝑡𝑒𝑐𝑡𝑒𝑢𝑟). L’intensité de ce signal mesuré en l’absence de faisceau direct, est indépendante du temps 
d’exposition (Figure 2.19a). Puis, la superposition des signaux diffusés par l’air et par le kapton (𝐼𝐹𝐷) est 
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évaluée en réalisant un cliché lorsque le faisceau traverse le dispositif expérimental sans échantillon (Figure 
2.19b).  
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Figure 2.19 : Représentation schématique de l’évolution de I = f(2θ) pour  
(a) le détecteur et (b) le faisceau vide (Air + kapton)  
 
   Normalisation de l’intensité :  
      L’intensité du faisceau direct 𝐼𝑓𝑑 est atténuée en présence d’un échantillon. Ainsi, sa valeur doit être 
pondérée par le coefficient de transmission 𝑇𝑒 du matériau défini par :  
           𝑻𝒆 =  
𝑰𝑷𝑴𝟏
𝑰𝑷𝑴𝟎
 (2.11) 
      Où 𝐼𝑃𝑀1  correspond à l’intensité transmise mesurée en aval de l’échantillon (diode PM1) et 𝐼𝑃𝑀0 l’intensité 
incidente mesurée en amont de l’échantillon (diode PM0). Cette dernière décroit de manière monotone au 
cours du temps lors de campagne d’essais réalisés sur les grands instruments tels que le synchrotron. A l’aide 
d’une succession d’acquisition de faisceaux directs (sans échantillon) espacés de quelques heures, il nous est 
possible de mesurer sa variation et d’en déduire sa valeur à un temps donné (cf. Figure 2.20). L’intensité du 
faisceau incident diminue en moyenne de 1.56 coups par seconde entre deux phases d’injections d’électrons 
prévues toutes les 12 heures.  
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Figure 2.20 : Intensité mesurée par la photodiode PM0 en fonction  du temps d’expérience de 23:00 
à 07:30 du matin. 
     
      Pendant l’essai de traction, l’épaisseur de l’échantillon décroit. Ainsi, en raison d’une quantité de matière à 
traverser moins importante, le nombre de photons transmis est plus important. Par conséquent, la valeur de 
l’intensité diffractée doit être pondérée de l’épaisseur de l’échantillon à une déformation donnée. En 
supposant le matériau incompressible, l’épaisseur de l’échantillon étiré à l’élongation 𝜆 est calculée par la 
relation suivante :  
           𝒆𝝀 =  
𝒆𝟎
√𝝀
 (2.12) 
      Avec 𝑒0 l’épaisseur initiale de l’échantillon non étiré de valeur connue. L’expression de l’intensité 
diffractée après prise en compte de l’ensemble des corrections proposées précédemment, est donnée par la 
formule suivante :  
 
          𝑰𝒄𝒐𝒓𝒓𝒊𝒈é𝒆 =
𝟏
𝑻𝒆 ∗ 𝒆𝝀 
(
(𝑰𝒆 − 𝑰𝒅é𝒕𝒆𝒄𝒕𝒆𝒖𝒓) − 𝑻𝒆 ∗ (𝑰𝒇𝒅 − 𝑰𝒅é𝒕𝒆𝒄𝒕𝒆𝒖𝒓)
𝜟𝒕
) (2.13) 
 
      Avec ∆𝑡 le temps d’exposition (10 secondes pour les mesures réalisées à l’ESRF et 300 secondes pour les 
mesures réalisées en laboratoire). En fonction du type d’expérience, ce temps d’exposition est identique entre 
la mesure avec échantillon (𝐼𝑒) et sans échantillon (𝐼𝐹𝐷). 
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3.6.4.  Calcul des paramètres cristallins : 
   Indice de cristallinité :  
      L’index de cristallinité (ou indice de cristallinité) est une mesure qui doit permettre de quantifier de la 
meilleure façon possible la fraction volumique de la phase cristallisée du matériau. La littérature propose 
diverses estimations d’un index. Certains auteurs suivent simplement l’intensité du pic le plus intense [7], [44]. 
D’autres proposent de calculer cet index via le ratio de l’intensité du pic le plus intense par la somme des 
intensités du pic amorphe et du même pic cristallin [45]–[47]. Tosaka [48] a quant à lui utilisé le ratio de l’aire 
sous tous les pics cristallins visibles par l’aire sous la courbe d’intensité (amorphe et cristallin). Cette méthode, 
si elle s’avère plus précise, est néanmoins discutable car certains pics ne sont parfois pas ou peu visibles, ce 
qui conduit à une erreur d’estimation. Par exemple, pour pouvoir être mesurée, la tâche de diffraction (002) 
nécessite une orientation spécifique de l’angle d’incidence des rayons X (tilt d’environ 10°) [33], [49].  
 
      Mitchell [37] propose une autre méthode basée sur la simple observation de la variation d’intensité de la 
phase amorphe. Celle-ci a été notamment utilisée dans la thèse de Candau [51]. L’index est calculé via cette 
relation : 
 
 
         𝑪𝑰(%) = 𝝌𝒗𝒐𝒍 = 𝟏 −
𝑰𝒂 (𝝀)
𝑰𝒂(𝝀 = 𝟏)
 (2.14) 
       𝐼𝑎 (𝜆) est l’intensité de la phase amorphe du matériau étiré et 𝐼𝑎(𝜆 = 1) est l’intensité de la phase 
amorphe du matériau non étiré. Ceci dit, aucun article ne traite de la correspondance entre cet indice de 
Mitchell 𝐶𝐼(%) et une valeur quantitative de la fraction volumique de phase cristallisée. Cette question 
essentielle pour l’étude de la cristallisation est traitée dans le Chapitre 7 de ce manuscrit. Il en découlera que 
l’indice de Mitchell peut directement être associé à une fraction volumique de phase cristallisée que nous 
appellerons dans la suite de ce manuscrit 𝜒𝑣𝑜𝑙. 
      Pour l’étude de la cristallisation in-situ, il n’est pas nécessaire de mesurer la totalité de l’intensité diffractée 
par la phase amorphe en raison des symétries des clichés de diffraction. Ces derniers peuvent être segmentés 
selon deux régions azimutales de 25° : la région au pôle (77.5° > 𝜓 > 102.5°) et la région à l’équateur (167.5° 
> 𝜓 > 192.5°) comme présentées en Figure 2.21. Cette segmentation permet notamment de calculer plus 
facilement les tailles des cristallites selon les plans de diffraction.  
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Figure 2.21 : Segmentation du spectre de diffraction d’un échantillon à l’état amorphe.  
Les secteurs en rouge et en vert correspondent au pôle et l’équateur respectivement.  
Il faut noter que le même traitement est réalisé sur un échantillon semi-cristallin 
 à l’état étiré.  
 
      Le traitement des données est automatisé à l’aide d’un programme conçue sous « VBA » (Visual Basic for 
Applications - Excel). Ce dernier permet de déconvoluer de manière successive (à différents 𝜆) les spectres 
WAXS préalablement corrigés. Ce processus de déconvolution du spectre final s’opère en utilisant une 
somme de fonctions lorentziennes. Cette fonction, habituellement rencontrée dans la littérature pour la 
déconvolution des spectres WAXS du caoutchouc naturel [6], [33], s’exprime par la relation suivante :  
         𝑰(𝜽) =  
𝒉
𝟏 + (
𝟐𝜽 − 𝟐𝜽𝒄
𝟐𝜷𝟏
𝟐⁄
)
 
(2.15) 
      Où ℎ correspond à la hauteur, soit l’intensité maximale du pic considéré, 𝛽1 2⁄  correspond à sa largeur à 
mi-hauteur et 𝜃𝑐 à son angle de Bragg.  
      Les profils en 2𝜃 sont modélisables en utilisant le Solveur Excel. Cet outil analyse le spectre expérimental 
et calcul un objectif à atteindre en fonction de plusieurs cellules variables plus ou moins contraintes. Dans le 
cadre de ce traitement, le solveur a pour objectif de minimiser l’erreur quadratique moyenne entre la courbe 
expérimentale et la courbe théorique en ajustant la position, la largeur à mi-hauteur et l’intensité des différents 
pics théoriques. Pour limiter le temps de calcul, les positions de pics sont préalablement imposées. 
Néanmoins, des degrés de libertés sont autorisés pour l’intensité et la largeur à mi-hauteur des pics 
susceptibles de changer au cours d’un essai [33]. Un exemple de déconvolution d’une courbe expérimentale 
sur le NR1.5 étiré à 𝜆𝑟é𝑒𝑙 = 6 est présenté en Figure 2.22.  
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Figure 2.22 : Exemple de déconvolution au pôle du profil  
en 2𝜃 d’un échantillon non chargé (NR1.5) étiré à λ = 6.  
  
       
      Lors d’un essai de traction à température ambiante à faible vitesse (4.2*10-3 s-1) pour des élongations 
variant de 𝜆 = 2 à 4 aucun signe de cristallisation n’est observé. Cependant l’intensité au pôle augmente alors 
que celle de l’équateur diminue avec l’élongation [52]. Vieyres a étudié plus particulièrement cette anisotropie 
qu’il a pu quantitativement relier à une orientation préférentielle des chaines polymère dans la direction de 
traction [53]. On remarque également que l’intensité diffusée par la phase amorphe et moyennée 
azimuthalement 𝐼𝑎 n’évolue pas au cours de l’étirement de l’échantillon  pour λ inférieure à 4 ; comme 
attendu, elle décroit dès que les cristallites apparaissent (cf. Figure 2.23). On vérifie ainsi que l’évolution de 𝐼𝑎 
peut être utilisée pour calculer la fraction volumique de phase cristallisée (Eq. 2.14).  
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Figure 2.23 : Evolution de l’intensité de la phase amorphe en fonction de 𝜆 pour NR1.5. 
 
      En raison d’une quantité non négligeable de noir de carbone introduite dans la matrice élastomère, son 
signal de diffusion est relativement important. Ainsi, pour ne pas altérer l’analyse des spectres de diffraction, il 
est nécessaire d’en identifier sa position. Pour cela, une poudre de noir de carbone N347 a été placée seule 
dans le dispositif expérimental. Son pic de diffusion isotrope était centré sur l’angle 2θ ≈ 21.5 °. La Figure 
2.24 présente le profil de diffraction en 2𝜃 d’un échantillon chargé à 50 pce de noir de carbone. Comme 
pour les autres pics, le pic de diffusion de noir de carbone est également modélisé par une fonction 
lorentzienne. En fixant sa position à un angle de 21.5°, sa deconvolution est simple et satisfaisante et permet 
ainsi de ne pas fausser l’estimation de la fraction volumique de phase cristallisée.  
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Figure 2.24 : Exemple de déconvolution au pôle du profil 
en 2𝜃 d’un échantillon chargé (NR1.5_50) étiré à λ = 3.5. 
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   Taille des cristallites :  
      La taille des cristallites dans la direction (hkl) est directement reliée à la largeur à mi-hauteur du pic 
cristallin correspondant 𝛽1 2⁄  et à 𝜃𝑐 qui est la valeur de l’angle de Bragg à son maximum. Elle est déterminée 
à l’aide de la formule de Debye-Scherrer :  
𝑳𝒉𝒌𝒍 =
𝑲𝝀𝒎
𝜷𝟏
𝟐⁄
∗ 𝒄𝒐𝒔(𝜽𝒄)
 (2.16) 
      𝐾 est un terme correctif qui est directement dépendant de la nature de la fonction choisie pour la 
déconvolution. En raison de l’utilisation d’une fonction lorentzienne pour déconvoluer les pics cristallins, ce 
terme a une valeur égale à 0.64 [54]. Les tailles 𝐿120 et 𝐿200 sont ainsi déduites. 
4.  ETUDE EN PROPAGATION DE FISSURE  
      Les essais de fissuration à faible fréquence (0.01 Hz) ont été réalisés à l’aide de la machine X-JICO 
présentée en Figure 2.7. Des mors spécifiques ont été conçus pour s’adapter aux éprouvettes mini « Pure 
Shear ». Cette géométrie a l’avantage de permettre une estimation relativement simple du taux de restitution 
d’énergie 𝐺 (Chapitre 1). Les dimensions de ces éprouvettes sont présentées sur la Figure 2.1a. Les « 
bourrelets » situés sur les bords de la zone utile de caoutchouc garantissent un meilleur maintien et évitent le 
glissement dans les mors en acier. 
4.1.  Caractérisation énergétique : détermination de G 
      L’éprouvette non fissurée est montée dans les mors après tarage de la cellule de force. Un retour à force 
nulle est ensuite classiquement effectué. Il s’ensuit une étape d’accommodation de 10 cycles pour une 
élongation maximale 𝜆𝑐𝑦𝑐𝑙𝑒 légèrement inférieure au 𝜆𝑟𝑢𝑝𝑡𝑢𝑟𝑒 (𝜆𝑐𝑦𝑐𝑙𝑒 =  𝜆𝑟𝑢𝑝𝑡𝑢𝑟𝑒 − 0.1). Ce premier essai 
cyclique permet de s’affranchir de l’effet Mullins que nous avons évoqué dans le Chapitre 1. Il est à noter que 
l’élongation maximale atteinte durant les cycles n’est pas dépassée macroscopiquement durant l’essai de 
fissuration. Une fois accommodée, l’éprouvette est étirée à différents taux d’élongation. En parallèle, les 
données de contrainte-élongation sont enregistrées (Figure 2.25a). L’aire sous la courbe permet de 
déterminer la densité d’énergie de déformation W en J/m3. Connaissant la hauteur ℎ0 non déformée de 
l’éprouvette, la formule précisée dans le Chapitre 1 permet alors de calculer la valeur de 𝐺 pour un 𝜆 donné. 
A titre d’exemple, la courbe 𝐺(𝜆) est tracée pour le matériau NR2.5 sur la Figure 2.25b.  
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Figure 2.25 : Etape de détermination de G en fonction de (Matériau NR2.5 à 25°C)  
(a) Courbe de contrainte-élongation stabilisée pour différentes élongations globales  
(b)  Courbe G en fonction de l’élongation correspondante 
4.2.  Mesures de vitesse de propagation de fissure : 
      Avant de procéder aux mesures de propagation de fissure, l’éprouvette subit la même étape 
d’accommodation que l’éprouvette ayant servie à la caractérisation énergétique. Une fois accommodée, une 
entaille d’une longueur de 10 mm est réalisée sur l’un des bords à l’aide d’une découpe aux ciseaux. Cette 
dimension de la fissure est choisie pour s’assurer que les conditions de pur cisaillement restent valables (𝐺 
identiques entre éprouvettes fissurée et non fissurée) [55], [56]. Une fois l’éprouvette fissurée, une dizaine de 
cycles dans les mêmes conditions de sollicitation sont effectués pour émousser la pointe de fissure en 
transformant l’incision très pointue en une fissure de fatigue. Cette étape appelée « émoussement » permet de 
stabiliser la vitesse de propagation de fissure. A ce stade, on peut mesurer une vitesse de propagation de 
fissure associée à une élongation 𝜆 correspondant à une valeur de taux de restitution d’énergie 𝐺. L’essai est 
arrêté à divers moments et, par le biais d’une caméra et du logiciel Vic-Snap, des images sont acquises avant et 
après propagation de la fissure (cf. Figure 2.26).  
(a) 
    
(b) 
   
 
Figure 2.26 : Observation des profils de fissure (a) avant et (b) après 40 cycles à  
G = 4500 J.m-2 sur NR1.5 vieilli 14 jours. 
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      A l’aide du logiciel image J, les profils de fissure sont identifiés puis superposés sur un même graphique 
(cf. Figure 2.27). L’avancée de la fissure 𝑑𝑐 est définie comme le chemin parcouru entre le point A et le 
point B. De plus, il est possible de déterminer l’angle de déviation 𝜓.  
 
Figure 2.27 : Profils de fissure superposés avant et après propagation 
 et mesure de l’avancée de la fissure et de l’angle de déviation  
 
      Les valeurs de la vitesse de propagation de fissure 𝑑𝑐 𝑑𝑛 ⁄ sont moyennées sur plusieurs essais réalisés 
dans les mêmes conditions. Si la fissure se propage de façon trop importante, de sorte que la longueur de 
l’entaille dépasse la moitié de la largeur de l’éprouvette, l’essai n’est pas considéré comme valide et il est 
recommencé si besoin. En effet, cela affecte l’état de cisaillement pur recherché [55], [56].  
      Des essais de fissuration à haute fréquence, représentatifs des conditions d’usage des mélanges internes 
du pneu, ont aussi été réalisés par l’entreprise Michelin sur une machine de fatigue servo-hydraulique MTS. 
Les échantillons utilisés pour ce genre de mesure ont des dimensions plus grandes que les mini « Pure 
Shear » : 157 mm en largeur, 13 mm en longueur utile et 2 mm d’épaisseur. La description détaillée de la 
machine et du protocole expérimental dans ces conditions particulières est présentée dans le rapport de thèse 
de Pierre Rublon [57]. Le lecteur est donc invité à lire ce document pour de plus amples informations. Notez 
néanmoins que les étapes de détermination de 𝐺(𝜆) et de mesures de propagation de fissures sont analogues 
à celles décrites pour les essais réalisés en laboratoire à faible fréquence.  
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4.3.  Mesure de la cristallinité en pointe de fissure : 
      Le protocole de mesure de la cristallinité en pointe de fissure est moins aisé que celui de l’essai en traction 
uni-axiale présenté en 3.6.4. Cette partie s’attachera à décrire précisément toutes les étapes du protocole 
expérimental appliquées dans ce cadre. Ces mesures se font sur une éprouvette mini-PS pré-fissurée et 
schématisée en Figure 2.1a. Le protocole de préparation de l’échantillon est en tout point similaire à celui 
présenté dans le cas des essais de mesures de vitesse de propagation (Voir 4.2).  
4.3.1.  Position du faisceau en pointe de fissure et suivi in-situ : 
      Une fois ces étapes effectuées (accommodation puis émoussement de la pointe de fissure), une procédure 
est mise en place pour positionner le faisceau de rayons X en pointe de fissure à partir des données du 
faisceau transmis. Cette procédure est schématisée en Figure 2.28. Elle consiste tout d’abord à imposer un 
déplacement à l’éprouvette afin d’écarter les lèvres de la fissure. Nous avons choisi d’imposer un déplacement 
qui correspond à un taux de restitution d’énergie G de 2000 J.m-2. Une fois la fissure ouverte, le dispositif est 
tout d’abord placé de manière à ce que le faisceau percute le métal du mors (Position ①). Nous nous en 
assurons puisque la photodiode PM1 située en aval de l’éprouvette n’enregistre aucun signal transmis (i.e. T = 
0).  
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 2.28 : Procédure de localisation de la pointe de fissure 
(a) Chemins de scans suivis par le faisceau synchrotron 
(b) Schéma de l’évolution correspondante de la transmission T 
en fonction de la position du faisceau 
 
      Puis, un premier balayage de ① vers ② est effectué et l’intensité transmise du faisceau est enregistrée 
simultanément. Ainsi, en fonction de la valeur de cette intensité, nous avons une indication sur la présence de 
matière ou non dans l’alignement du faisceau de rayons X. A l’aide de ces informations, le faisceau est focalisé 
sur la position ③ correspondant à une position dans l’air au milieu des positions ① et ②.  
      Un second scan de ③ vers ④ en direction de la pointe de fissure est réalisé. La valeur de la transmission 
décroit jusqu’à atteindre un nouveau plateau. Le faisceau est alors éloigné de ce nouveau point de référence. 
Dès que le coefficient de transmission atteint celui de l’air, un nouveau scan est réalisé dans la direction 
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transversale pour préciser la position des lèvres de la fissure, et affiner la position de son milieu, c’est-à-dire 
du point ③. Un nouveau scan de ③ vers ④ en direction de la pointe de fissure est alors réalisé. Ce suivi 
nous permet d’obtenir le point de référence schématisé par un carré bleu. Nous avons décidé de positionner 
notre faisceau lorsque le coefficient de transmission atteint une valeur d’environ 0.70 correspondant à la 
position intermédiaire entre les deux plateaux. Une fois la position du point de référence identifiée, la fissure 
est refermée (λ = 1) et l’essai de traction peut commencer. Le faisceau elliptique (300 × 200 µm) restera 
positionné sur ce point de référence pendant l’essai afin d’analyser l’évolution de la phase cristalline jusqu’à 
propagation catastrophique de la fissure. En raison d’une limitation en termes de vitesse de traction sur la X-
JICO, ce suivi s’effectue à faible vitesse (1.7 * 10-3 s-1). Cette vitesse, 4 fois plus faible que celle utilisée pour 
les essais de traction uni-axiale, permet d’acquérir suffisamment de clichés de diffraction pour établir un suivi 
bien défini de l’évolution de la cristallisation dans cette zone. Il convient de noter que la différence de vitesse 
de traction entre les deux types d’essais (traction uni-axiale et pointe de fissure) n’est pas suffisante pour 
modifier de manière significative l’apparition de la cristallisation [58]. Lors de cet essai à faible vitesse, la 
transmission T et la contrainte nominale sont mesurées puis tracées en fonction de la déformation 
macroscopique (cf. Figure 2.29).  
 
Figure 2.29 : Evolution de la transmission T et de la contrainte nominale en fonction de la 
déformation macroscopique λ (Matériau : NR1.5).  
Les clichés de diffraction sont exposés en fonction du G correspondant. 
       
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
 
- 86 - 
 
 
 Chapitre 2 
      Nous avons constaté, avec cette méthode,  que la cristallisation sous tension n’est détectable en pointe de 
fissure que pour des G supérieurs à 4000 J.m-2. Suivant le G appliqué, la zone cristallisée peut néanmoins se 
former en fond de fissure sur quelques micromètres seulement, comme l’observe Morozov à l’aide de 
mesures AFM [59]. Par conséquent, il est tout à fait possible que ce phénomène existe pour des G plus faibles 
mais le volume cristallisé dans la zone éclairée par le faisceau reste trop petit pour être mesurable (< 1% par 
rapport au volume sondé).  
4.3.2.  Détermination du volume cristallisé en fond de fissure  
      L’une des grandes difficultés lors de la mesure de la cristallisation in-situ en pointe de fissure réside dans 
la détermination d’une fraction volumique réelle de phase cristallisée. Les corrections appliquées dans le cas 
d’un essai de traction uni-axiale nécessitent de connaître notamment la valeur de l’épaisseur 𝑒 pour une 
élongation 𝜆. Cette donnée est accessible en mesurant les champs de déformation en pointe de fissure par des 
essais de corrélation d’image [57] pour peu que l’on ne soit pas trop près du fond de fissure. Dans cette zone, 
les taux d’élongation sont très élevés et l’utilisation de la corrélation d’image est sujette à caution. Nous avons 
donc choisi, dans le cadre de ces travaux de proposer une autre méthode faisant intervenir une courbe de 
calibration. Nous utilisons d’abord l’intensité diffractée mesurée en pointe de fissure. Celle-ci est simplement 
corrigée du bruit de fond (𝐼𝑓𝑑 et 𝐼𝑑é𝑡𝑒𝑐𝑡𝑒𝑢𝑟) et du facteur de transmission 𝑇𝑒, c’est-à-dire sans correction 
d’épaisseur :  
𝑰𝑷𝑫𝑭 =
𝟏
𝑻𝒆 
(
(𝑰𝒆 − 𝑰𝒅é𝒕𝒆𝒄𝒕𝒆𝒖𝒓) − 𝑻𝒆 ∗ (𝑰𝒇𝒅 − 𝑰𝒅é𝒕𝒆𝒄𝒕𝒆𝒖𝒓)
𝜟𝒕
) (2.17) 
      Pour déterminer une fraction volumique de phase cristallisée en pointe de fissure, nous utilisons alors les 
données recueillies lors des essais de traction uni-axiales réalisés sur des éprouvettes schématisées en Figure 
2.1b. A l’aide de ces mesures, nous définissons un rapport d’aire de pic notée 𝛼 entre un pic associé au 
phénomène de cristallisation sous tension (Pic 200) et le pic associé au ZnS: 
𝜶 =
𝑨𝒊𝒓𝒆𝟐𝟎𝟎
𝑨𝒊𝒓𝒆𝒁𝒏𝒔
 (2.18) 
      Le ZnS a été choisi comme standard interne car sa concentration ne dépend pas du taux de déformation 
de l’échantillon. Ce nouvel indice est tracé en fonction de la fraction volumique de phase cristallisée 𝜒𝑣 
calculée par la méthode de Mitchell en Figure 2.30a. L’utilisation de 𝛼 comme indice de cristallinité est validé 
puisqu’il existe une relation de proportionnalité entre 𝛼 et 𝜒𝑣. Il convient de mentionner que la pente plus 
élevée pour le NR2.5 s’explique par une plus grande concentration en ZnS pour ce matériau (i.e. Aire ZnS 
plus élevée) et nous obtenons la même pente pour les matériaux vieillis. Le mode de déformation (mode uni-
axial) en pointe de fissure étant identique à celui imposé lors des essais en traction (comme le démontre la 
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même position des pics illustrés entre les Figure 2.30b et 2.30c), il est ainsi possible de mesurer localement 
en pointe de fissure la valeur du coefficient 𝛼 afin de remonter à une fraction volumique de phase 
cristallisée 𝜒𝑣. L’estimation d’un indice de cristallinité en pointe de fissure par le biais d’une telle courbe de 
calibration a d’ailleurs déjà été réalisée par Trabelsi en utilisant un rapport d’intensités entre le pic de 
cristallisation (200) et le pic du ZnO [42], [54].  
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Figure 2.30 :  (a) Courbe de calibration (𝜒𝑣 en fonction de 𝛼) pour plusieurs échantillons capable de 
cristalliser. Les mesures sont collectés pendant les essais de traction uni-axiale.   
(b) Cliché de diffraction pour le NR1.5 étiré à 𝜆 = 6 pendant un essai de traction uni-axial. 
(c) Cliché de diffraction pour le NR1.5 en fond de fissure à 𝐺 = 4500 J.m-2   
5.  CONCLUSION 
      Ce chapitre a permis à la fois de décrire l’ensemble des matériaux de cette étude tout en précisant les 
moyens expérimentaux mis en place pour les caractériser. Nous avons pu également nous familiariser avec la 
technique de diffusion des rayons X permettant d’analyser le phénomène de cristallisation sous tension que ce 
soit en traction uni-axiale ou en pointe de fissure. Puis, la description des moyens expérimentaux mis en place 
pour l’étude de la propagation de fissure a fait l’objet de la dernière partie.   
      La suite de ce manuscrit s’intéresse à la compréhension des mécanismes physico-chimiques impliqués 
dans l’évolution d’un réseau de caoutchouc naturel vulcanisé de manière conventionnelle pendant le 
vieillissement thermo-oxydant.  
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About thermo-oxidative ageing at 
moderate temperature of conventional 
vulcanized rubber 
 
 
 
 
     
 
       Pendant le vieillissement thermo-oxydant, l’architecture d’un réseau de caoutchouc naturel va évoluer 
faisant intervenir des mécanismes de réticulations et de scission de chaînes. Ce chapitre s’intéresse à la 
compréhension de ces mécanismes. A partir de l’interprétation de mesures réalisées par gonflement, WAXS 
et DSC, un scénario est proposé permettant de comprendre les caractéristiques du matériau en fonction des 
différents temps de vieillissement étudiés.   
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1.  INTRODUCTION 
For most of its applications, Natural Rubber is submitted to a crosslinking reaction, which consists in the 
formation of bridges between the polymer chains. They are obtained through curing of the polymer blended 
with different ingredients. The most common recipe contains sulfur, which will form the bridges, and 
additives necessary to control the kinetics of the different involved crosslinking reactions. Among these 
additives, one distinguishes accelerator molecules. Their type and the ratio of sulfur to accelerator will pilot 
the length distribution of the sulfur crosslinks. Networks rich in long polysulfidic crosslinks, called heafter 
Conventionnally Vulcanised NR (CV), obtained when this ratio is  largely above 1, are said to provide better 
fatigue and tear resistance [1], [2] than networks rich in mono- and disulfide crosslinks. These ones, so called 
hereafter Efficiently Vulcanised NR (EV) system, are obtained when this ratio is below 1.  
      However, compared to EV systems, CV systems have a lower resistance to ageing. Indeed, polysulfidic 
crosslinks are thermally less stable and  more sensitive to oxygen attacks than disulfide and monosulfide 
bridges  [3], [4]. [5]–[7].  When submitted to thermal ageing (anaerobic), depending on the temperature and 
the ageing time, non–reversible change can occur in the crosslink structure [3], [8]–[10]. It leads for instance 
to a non-reversibility of the material deformation when this ageing is performed on a deformed material [11], 
[12]. When oxygen is also present, which is common in most applications, a reduction of the molecular 
weight of the elastomer through chains scission (which can produce a decrease of the Young Modulus) is also 
observed [7], [13]. This reduces the strength properties and possibly adds nucleation sites for crack initiation 
and propagation. Oxidation can nevertheless also contribute to additional crosslinks formation [14]–[16]. 
Thus, thermo-oxidative ageing is the result of different mechanisms, whose consequences on the material 
properties can be contradictory, and strongly depend on the ageing temperature [14]. 
       For tire application, the use temperature is below 80°C [17]–[19]. Nevertheless, most of the studies to 
understand these mechanisms are performed at higher temperatures [7], [20], [10], [21]. Indeed, this choice 
enables to accelerate the processes. Nevertheless, the activation energies of the involved chemical reactions 
are different [7]. For this reason, accelerated ageing tests may induce erroneous lifetime prediction, especially 
in the case of CV systems where likely more mechanisms occur [14], [16]. Unfortunately, few studies display 
experimental results at low ageing temperatures for CV NR [22], [11]. Moreover, to the knowledge of the 
authors, only Ahagon et al. [14], [16] independently analyzed thermal ageing and oxidative ageing, which can 
help to discriminate the chemical mechanisms involved. He reported that thermal ageing, performed below 
80°C does not significantly change elastic active chains (EAC) density while oxidative ageing strongly 
increases it. All the samples studied were filled, but the specific influence of the fillers on the oxidation rate 
[6], [23] was not take into account in the discussion, which hinders any definitive conclusion on the 
mechanisms involved  in the matrix alone. Besides, using only mechanical tests, he could not dissociate them, 
neither he evaluated their different contribution. Thus, the aim of this paper is to go further in the 
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understanding of the multi-steps thermo-oxidative ageing of CV system. To do so, model unfilled samples are 
processed and analyzed by combining rheological, DSC, WAXS and swelling measurements.  
2.  EXPERIMENTAL 
2.1.  Materials and samples processing 
      Sample code NR1.5 NR2.5 NR2.5_Eff 
NRa, phrb 100 100 100 
6PPDc, phr 3 3 3 
Stearic Acid, phr 2 2 2 
Zinc Oxide, phr 5 5 1.5 
CBSd, phr 0.5 1 2.52 
Sulfur, phr 3 6 1.6 
νe (*10-4 mol.cm-3) 1.5 2.5 2.5 
t98, min 55 55 13 
a Natural rubber TSR20 
b Parts by weight for hundred parts of rubber. 
c N-(1.3-dimethylbutyl)-N’-phenyl-p-phenylenediamine 
d N-Cyclohexyl-2-benzothiazole sulfenamide. 
e EAC Average density of estimated from swelling measurement with an affine assumption.  
 
Table 3.1: Samples recipes and initial EAC density 
      The materials are unfilled natural rubber, obtained by gum vulcanization (Technically Specified Rubber TSR20) according 
to the recipe given in Table 3.1. NR1.5 and NR2.5 have a Sulfur/CSB ratio of 6, i.e. above, leading to a network 
crosslinked mainly by polysulfidic bridges. In spite of different sulfur content, their same Sulfur/CBS ratio should ensure a same 
average length of the sulphur bridges. NR2.5_Eff with a Sulfur/CBS below 1 is crosslinked by an “efficient” recipe leading to a 
network mainly crosslinked by monosulfides bridges. First, the gum is introduced in an internal mixer and sheared at 50 rpm for 
2 min at 50 °C. The material is subsequently sheared at 70 rpm in an open mill for 5 minutes at 70 °C. Then the 
vulcanization ingredients are added and the so-formed mixture is sheared for 5 minutes at 50°C. Thin sample sheets (0.8 mm in 
thickness) are finally obtained by hot pressing under nitrogen flux at 150°C, for conventional system and 170°C for efficient 
system, 30 bars. The cure times were estimated from the torque measurements performed with a Monsanto analyzer as illustrated 
in Figure 3.2. As a convention, they are defined as the time needed to reach 98% of the maximum torque value ( 𝑡98). It is 
worth mentioning that NR2.5 and NR2.5_Eff exhibit the same EAC density with different sulphur/CBS ratios, whereas 
NR1.5 and NR2.5 have different EAC density with the same sulphur/CBS ratio.  
2.2.  Rheometry analysis 
      Cure characterization was carried out with an Alphamodel ODR2000 oscillating disk rheometer in accordance with 
ASTM D2084-92. Evolution of torque has been followed on samples sheets (2 mm) at 150°C from 0 to 100 minutes. Results 
were provided by Michelin Company.  
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2.3.  DSC analysis 
      DSC data were acquired using a Pyris Diamond calorimeter (Perkin Elmer, U.S.A) beforehand calibrated with an indium 
standard. The samples weight was 10 mg encapsulated in an aluminum pan. They were heated from 20 to 150°C at 50°C.min-
1. Measurements are performed when the samples are maintained at 150°C, 160 min in order to follow the vulcanization 
process. This one is evidenced by the appearance of an exothermic peak on the thermogram (Figure S.2). Then, samples were 
quenched at 20°C and submitted again to the same thermal program to ensure the end of curing. The DSC thermogram obtained 
during this second isothermal treatment at 150°C provides the baseline needed to calculate the previous peak enthalpy.  
2.4.  WAXS analysis 
      Wide-Angle X-ray scattering measurements were carried out on an apparatus equipped with a copper rotating anode 
(λ=1.54 Å) (Rigaku Corporation, Japan), Gobel’s mirrors collimation system 160 (Elexience, France) and a 2D detector 
(CCD camera from Princeton Instruments, USA). The acquisition time of the diffraction pattern is 5 min. Each pattern was 
integrated azimuthally and corrected from the background scattering. The corrected scattering intensity was normalized by the 
thickness and the absorption of each sample. The deconvolution of the curve I = f(2ϴ) was performed using Lorentzians 
functions (Figure S.1) in order to extract the ZnS peak. This method was used to follow the evolution of the ZnS peak area 
during the vulcanization process. 
2.5.  Ageing conditions  
      All materials were submitted to thermo-oxidative (TO) and thermal ageing at 77 °C from 0 to 21 days. To fulfill thermal 
conditions (absence of oxygen), the samples were first submitted to a degassing step. This specific protocol used a specific device and 
a succession of 3 steps described in Figure 3.1.  
 
 
 
Figure 3.1 : Schematical view of the under vacuum device and the procedure to remove oxygen 
from the sample. 
      The samples are sealed in multilayer envelop (aluminum + cardboard) impermeable to air. They are put in a dedicated 
system made of two chambers (cf. Figure 3.1). First, the vacuum pump extracts the air from the vacuum pack (Step ①), then 
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the valve of this pack is closed (Step ②). Afterwards the vacuum is made inside the glass chamber (Step ③). A the end of the 
third step, the vacuum pack swells due to desorption of air from the sample. These three steps are repeated until the swelling of the 
vacuum pack becomes unnoticeable, indicating a total gas desorption. Finally, the vacuum pack is sealed before returning to 
atmospheric pressure. When not tested, all the samples are then stored at 7 °C to avoid any degradation. When tested, they are 
first maintained at 60°C during 5 min to avoid any presence of crystallites.  
2.6.  Swelling measurements   
      Swelling measurement provides the elastomer network chain density (from the swelling ratio 𝑄) and the fraction of the chains 
that does not belong to the elastically active network (from the soluble fraction 𝐹𝑠). The swelling procedure is as follows: samples 
with an initial mass 𝑚𝑖 is introduced in the solvent (these experiments are performed with toluene and cyclohexane) for 5 days in 
order to reach the swelling equilibrium at room temperature. Then, the swollen material having a weight 𝑚𝑠  is dried under 
vacuum at 50 °C during one day resulting in a final sample mass 𝑚𝑑 . The swelling ratio 𝑄 of the polymer and the soluble 
fraction 𝐹𝑠 are then calculated through the Eq. 3.1 and 3.2:  
 
𝑸 =
𝟏
𝑽𝟐
= 𝟏 + 
𝝆𝒑 
𝝆𝒔
× (
𝒎𝒔
𝒎𝒅
− 𝟏) 
 
 
(3.1) 
𝑭𝒔 = 𝟏𝟎𝟎 × (
𝒎𝒊 − 𝒎𝒅
𝒎𝒊
) (3.2) 
      Where 𝜌𝑝 and 𝜌𝑠 correspond to the density in g.cm
-3 of the polymer and the solvent respectively (0.92 for natural rubber, 
0.87 for toluene and 0.78 for cyclohexane). From the volume fraction 𝑉2 of polymer in the swollen mass (inverse of 𝑄), the 
elastic active chain (EAC) density 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is estimated using the Flory-Rehner equation [24]. 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is the summation 
of the active chain density created by trapped entanglements and by the chemicals crosslinks formed during the vulcanization 
process: 
         𝒗𝒔𝒘𝒆𝒍𝒍𝒊𝒏𝒈 =  −
[𝐥𝐧(𝟏 − 𝑽𝟐) + 𝑽𝟐 +  𝝌 ∗ 𝑽𝟐]
𝑽𝟏 ∗ (𝑽𝟐
𝟏
𝟑 − 𝟐 ∗
𝑽𝟐
𝒇
)
 
(3.3) 
      Where 𝜒 the Flory-Huggins interaction parameter is 𝑉1 is the molar volume of the solvent (107.9 cm
3.mol-1 for cyclohexane 
and 106.3 cm3.mol-1 for toluene) and 𝑓 is the crosslink functionality. The low soluble fraction of the processed material (below 
5% weight, this fraction being mainly curative residuals) suggests that most chains belong to the rubber network; thus 𝑓 can be 
taken equal to 4. As recently mentioned by Valentin et al, the Flory-Huggins interaction parameter 𝜒 has a strong impact on 
the calculated 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔  [25]. A widely used equation to estimate this parameter is based on the Hildebrand solubility 
constants: 
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        𝝌 =  𝛘𝒔 + 
𝐕𝟏
𝐑𝐓
(𝜹𝒔 − 𝜹𝐩)² (3.4) 
      Where 𝛿𝑠  and 𝛿𝑝  are the solubility parameters for solvent and polymer respectively, 𝑅  the ideal gas constant and 𝑇  the 
absolute temperature. The first factor 𝜒𝑠  is an entropic contribution and was found empirically equal to 0.34 for non-polar 
systems [26]. During thermo-oxidative ageing, oxygen modifies the chemical nature of the elastomer network by oxidation (i.e. 
there is formation of polar functions on the chains). Thus, the chemical affinity between the solvent and the polymer and therefore 
the value of the interaction parameter 𝜒 changes. Considering that the concentration of elastically active chains 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔  is 
identical regardless of the nature of the good solvent used, the observation of different swelling ratio with different solvent is 
inevitably linked to a modification of 𝜒  (and 𝛿𝑝 ). Thus, swelling measurements with two good solvents make possible the 
estimation of the solubility parameter of the polymer 𝛿𝑝 via Eq. 3.4.  The calculations associated with these measurements are 
detailed in the SI (S.6). 
2.7.  Thermoporosimetry  
     Thermoporosimetry is a characterization technique used to measure the distribution of pore size in porous material from 
calorimetry measurements. This is based on the modification of the solvent melting temperature by its confinement in the pores.  In 
swelled crosslinked network, a phase segregation in small domains is observed during cooling. Like in porous materials, the idea 
is that the size of the segregated domains is related to the space available for this segregation, in other words to the local 
extensibility of the chains around the domain.  Thus, this size is related to the local active chain density. The samples were 
swollen in hexadecane, which is the best solvent for this experiment, as its crystallization can be complete [27].  They were then 
introduced into an aluminum pan. The DSC apparatus was a Perkin-Elmer Pyris Diamond. The samples were first cooled at 
1°C/minute from 25°C to -10°C, and then maintained at -10°C for 5 minutes. They were then heated at 1°C/minute to 
25°C. While increasing temperature from -10°C to 25°C, a peak is first observed corresponding to the melting of the 
hexadecane domains crystallized in the network. The largest this melting temperature, the largest the related melting domains 
(following the Gibbs Thomson description). The first melting peak is followed at around 19°C by a second, much sharper peak 
corresponding to the melting of the free hexadecane. The signal is normalized by the mass of dried sample.  
2.8.  Dynamic mechanical Analysis 
      DMA measurements were carried out on a homemade torsional pendulum previously detailed [28]. This apparatus 
measures the values of the real and imaginary parts of the shear modulus (storage modulus G’ and loss modulus G”). 
Parallelepipedic samples (Length*Width*Thickness: 30*6*0.8 mm3) were tested. The sample chamber was filled with inert gas 
(helium at 600 mbar) and the measurements were performed between 200 K and 320°K at a heating rate of   1 °C.min-1 and a 
strain frequency of 1 Hz. 
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2.9.  Residual concentration of anti-oxidants (6PPD) 
      Residual concentration of anti-oxidants was measured using HPLC and ultraviolet absorption spectrum. Results were 
provided by Michelin Company only for non-aged and aged NR2.5.  
3.  RESULTS  
3.1.  Vulcanization at 150°C 
      Figure 3.2 shows the evolutions of 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 and torque for NR2.5 and NR1.5 during the vulcanization 
process at 150°C. As expected, the maximum torque increases with the sulfur content. Moreover, similar 
evolutions are observed for 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔  and torque as a function of cure time for both materials. These 
parameters continually increase during vulcanization until optimal mechanical properties are reached after 𝑡98 
= 55 minutes. Beyond this time, EAC densities and torque weakly decrease. This behaviour has been ascribed 
to the cleavage of polysulfidic crosslinks. This decreases the crosslink density and therefore the EAC density 
[3]. At 𝑡98, average EAC densities of NR1.5 and NR2.5 are found equal to 1.5*10
-4  and 2.5*10-4 mol.cm-3 
respectively.  
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Figure 3.2 : Torque and EAC density as a function of cure time at 150°C  
Lines are plotted as a guide for the eyes.  
      The progress of the vulcanization reactions is generally associated with the conversion of the crosslinks 
precursors (i.e. active sulfurating agent) into crosslinks. According to the generally accepted theory of 
accelerated sulfur vulcanization (Figure 3.3), the first step (1) in the reaction sequence involves interaction 
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between the accelerator (CBS), ZnO and a ligand (stearic acid) to form an accelerator-zinc complex [3][29], 
[30]. Then the latter is known to react with free sulfur S8 (2) to form an active sulfurating agent. 
 
 
Figure 3.3 : Chemical mechanisms involved during the accelerated vulcanization process [30] 
 
       
      This specie is found at an early stage of vulcanization and reacts with allylic hydrogen (3) forming a 
polysulfidic pendant group along the polymer chain and a ZnS byproduct. In the same way, polysulfidic 
pendant group react with new allylic hydrogen (4) to create polysulfidic crosslinks. At first sight, formation of 
one crosslink, i.e. one polysulfidic bridge during vulcanization process should be indirectly associated to the 
formation of one ZnS molecule. Evolution of the characteristic ZnS peak (2θ = 27° [31], [32]) was followed 
through WAXS measurements along the vulcanization process (Figure 3.4a). We define the following 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆   
index: 
        𝝃𝑾𝑨𝑿𝑺(%) =
𝑨𝒁𝒏𝑺 𝑷𝒆𝒂𝒌(𝒕)
𝑨𝒁𝒏𝑺 𝑷𝒆𝒂𝒌 (𝒕∞)
 (3.5) 
      Where 𝐴𝑍𝑛𝑆 𝑃𝑒𝑎𝑘(𝑡) is the ZnS peak area of compound cured for a time t, and 𝐴𝑍𝑛𝑆 𝑃𝑒𝑎𝑘 (𝑡∞) the ZnS 
peak area for the same compound in which all the chemicals reactions are assumed to be finished (i.e. when 
the peak does not evolve anymore with time). 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 is plotted as a function of the curing time in Figure 
3.4b. 
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Figure 3.4 : (a) Evolution of ZnS and ZnO peaks for NR2.5 along the vulcanization process (In 
blue : Curing time in min)  
(b) 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 as a function of curing time at 150°C - Lines are plotted as a guide for the eyes 
 
       
0 20 40 60 80 100 120 140 160
0
20
40
60
80
100 (a) NR1.5
 NR2.5
t
98

D
S
C
 i
n
d
e
x
 /
 %
Curing Time / min
 
0 20 40 60 80 100
0
20
40
60
80
100
 NR1.5 
 NR2.5
(b)
y = 0.996 * x  

W
A
X
S
 i
n
d
e
x
 /
 %
 ~
 [
Z
n
S
]

DSC
 index / %
 
 
Figure 3.5 : (a) 𝜉𝐷𝑆𝐶 as a functioned of Curing time at 150°C  
Lines are plotted as a guide for the eyes 
(b) 𝜉𝐷𝑆𝐶 as a function of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆   
      Isothermal DSC measurements were recorded a 150°C as a function of time for an uncured compounded 
rubber. The crosslinking reactions are exothermic (𝛥𝐻, enthalpy); the observed exotherm depends on the 
nature of the polymer, curatives and other additives in the matrix [33], [34] (Figure S.2). Its evolution is 
associated with the progress of all the chemicals reactions involved during the vulcanization process. It can be 
followed through the index:  
        𝝃𝑫𝑺𝑪(%) =  
𝜟𝑯 (𝒕)
𝜟𝑯 (𝒕∞)
 (3.6) 
      Where 𝛥𝐻 (𝑡) is the enthalpy of the compound cured for time t and 𝛥𝐻 (𝑡∞), the total enthalpy for 
which all the chemicals events are finished (estimated when 𝛥𝐻 (𝑡) is stabilized). 𝜉𝐷𝑆𝐶 is plotted as a function 
of the curing time and of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 in Figure 3.5a and 3.5b respectively. The evolution of 𝜉𝐷𝑆𝐶 with time is 
consistent with the one observed for 𝜒𝑊𝐴𝑋𝑆  in Figure 3.5b. A linear dependency is found between both 
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indexes indicating that ZnS could be considered as a probe of the vulcanisation progress. Additionally, 
𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 , i.e the ZnS content, still increases beyond 𝑡98 for both materials. Such finding is unexpected and 
indicates that the optimal mechanicals properties (i.e. the maximum EAC density measured at 𝑡𝑜𝑝𝑡𝑖𝑚𝑎𝑙) may 
not correspond to the end of the crosslinking process.  
 
3.2.  Ageing at 77°C 
      Once cured at 𝑡98, the materials have been aged from 0 to 21 days at 77°C, in thermal (no oxygen), and 
thermo-oxidative conditions (so called TH ad TO conditions respectively). 
 
3.2.1.  Thermal ageing 
      Dashed lines on Figure 3.6 report the evolution of the EAC densities during TH ageing from 0 to 21 
days for NR2.5, NR1.5 and NR2.5_Eff. At 7 days, conventionally crosslinked rubbers display an increase of 
𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔  while no evolution is noticed for NR2.5_Eff. Variation of EAC density is more important for 
NR2.5 (+ 32 %) compared to NR1.5 (+ 19 %). Beyond 7 days, 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 does not longer evolve for all the 
samples. By the use of two solvents (cyclohexane and toluene) and of the Eq. 3.4 (Calculation presented in 
S.6), the solubility parameter of the polymer 𝛿𝑝 can be deduced and provides a numerical estimate of the 
polarity degree  in our samples. Figure 3.7 displays its evolution as a function of the ageing duration. As 
expected, 𝛿𝑝 is found constant, which is consistent with the fact that no oxygen is involved in the chemical 
reactions occurring during TH ageing of NR1.5 and NR2.5.  
 
3.2.2.  Thermo-oxidative ageing 
      Evolutions of EAC densities during TO ageing (solid lines) are compared to the ones obtained during 
thermal ageing (dashed lines) in Figure 3.6. For NR1.5 and NR2.5, the curves superimpose between 0 and 7 
ageing days. Meanwhile, 𝛿𝑝 stays roughly constant (Figure 3.7a). These similar trends for ν and 𝛿𝑝 are quite 
unexpected, as oxidative mechanisms should normally take place. An explanation may be that during these 
first 7 days, oxygen is consumed by the residual antioxidants (6PPD, used to hinder oxidative reactions 
[20],[29]) unconsumed during the vulcanization process.  
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Figure 3.6 : EAC density versus ageing time at 77°C 
Lines are plotted as a guide for the eyes 
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Figure 3.7: Solubility parameter of (a) NR2.5 and (b) NR2.5_Eff 
as a function of ageing time at 77°C - Lines are plotted as a guide for eyes 
 
 
TO ageing time 0 day 7 days 14 days 
NR2.5 previously TO aged 7 days 3.1 3.9 4.2 
NR2.5 previously TH aged 7 days 3.1 3.1 3.9 
 
Table 3.2 : 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 of NR2.5, as a function of TO ageing time      
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      To address this question, a specific study was performed on the most crosslinked sample NR2.5. It was 
first thermally aged for 7 days at 77°C, during which residual anti-oxidant are obviously not consumed. Then, 
it was aged for 7 days and 14 days more, in presence of oxygen. The samples EAC densities deduced from 
swelling measurements are presented in Table 3.2. EAC density of the sample previously thermally aged 
during 7 days is constant during the following 7 days of TO ageing. Then it increases again to reach, at 14 
days of TO ageing, the value obtained when the sample is only submitted to TO ageing during 14 days (In 
other words, there is a shift of the EAC((time) curve). Additionally, some experiments were performed to 
measure the concentration of residual anti-oxidants after TO ageing (Figure 3.8). As expected, residual 
antioxidants are still present after vulcanization. Their concentration rapidly decreases during the first 7 days 
to then decreases much less rapidly the following days. This confirm our assumption that the apparent 
similarity between TO and TH ageing during the first 7 days is due to the initial presence of antioxidant in the 
sample, whose consumption hinders the oxygen to play a role in the degradation mechanisms. This 
explanation should also be valid for NR1.5 since its initial quantity of antioxidant and its vulcanization time 
are the same as for NR2.5. 
0 7 14 21
0.0
0.2
0.4
0.6
0.8
1.0
1.2
1.4
1.6
1.8
2.0
 Thermal ageing
 Thermo-oxidative ageing
A
n
ti
o
x
id
a
n
ts
 (
6
P
P
D
) 
/
p
h
r
Ageing time / Days  
 
Figure 3.8 : Concentration of residual antioxidants after TH and TO ageing at 77°C for NR2.5 - 
Lines are plotted as a guide for the eyes 
 
 
 
      For TO ageing longer than 7 days, 𝛿𝑝 (Figure 3.7) and EAC densities (Figure 3.6) increase for NR2.5 
and NR1.5 whereas it remains constants for NR2.5_Eff.  Such finding suggests that presence of oxygen in 
conventionally crosslinked rubbers leads simultaneously to supplementary crosslinking and to the formation 
of polar groups. Note that, after 21 days TO ageing, the 𝛿𝑝  variation is the same for NR1.5 and NR2.5, 
whereas the EAC density evolution is twice higher for NR2.5 (+ 33%) than for NR1.5 (+ 18%). 
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      Two competitive processes should be involved here: chains scission and chains crosslinking. The latter 
obviously predominates for NR1.5 and NR2.5 (Figure 3.6). This is confirmed by their constant weight 
soluble fractions, around 5% (results presented in S.3). However, TO ageing at 77°C of pure isoprene rubber 
(no vulcanization system) leads to a decrease of its 𝑀𝑛 (Figure 3.9a), which proves that chain scissions are 
significant.  
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Figure 3.9 : (a) Average molar mass of the non-vulcanized isoprene rubber during thermal ageing 
(dash line) and thermo-oxidative ageing (solid line) at 77°C.  
Lines are plotted as a guide for the eyes 
(b) Loss modulus 𝐺′′ as a function of temperature for non-aged and thermo-oxidative aged NR2.5. 
 
      Consequently, TO ageing necessarily leads to the formation of dangling chains in the aged rubber 
network. This is evidenced by the increase in 𝐺′′ and tan (ф) , measured in the rubbery plateau, with the 
ageing time increase (cf. Figure 3.9b). Figure 3.9a indicates that 21 days of TO ageing should lead to around 
0.36*10-5 mol.g-1 of chain scissions. Considering NR1.5, the less initially crosslinked material, its EAC density 
increase is around 0.27*10-4 mol.g-1 after 21 days of TO ageing. This indicates that chains scissions are 
negligible (≈ at least 10 times lower) compared to crosslinking. 
 
      𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 is plotted as a function of ageing time in Figure 3.10. First, it is worth recalling that at 𝑡98, the 
ZnS initial concentration is not the maximum one : 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 is equal to 0.71 for NR1.5 and to 0.60 for NR2.5. 
More importantly, 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 does not evolve from 0 to 21 days which suggests that reaction (3) in Figure 3.3 is 
not involved while the EAC density increases (cf. Figure 3.7). It means that a different crosslinking 
mechanism takes place during this ageing time at 77°C. 
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Figure 3.10 : 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 as a function of the ageing time measured during TO ageing at 77°C from 0 to 
21 days - Lines are plotted as a guide for the eyes 
 
3.2.3.  Stability of the new bridges formed during ageing 
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Figure 3.11: (a) ln(Crosslink density) versus thermal ageing time for different ageing temperature for 
NR2.5 previously TO aged at 77°C for 7 days  
(b) Arrhenius plot and the deduced thermal activation energy 
       
      Evolution of the crosslinks density is studied during TH ageing for a previously 7days-TO aged NR2.5. 
The temperature chosen for this experiment are 140°C, 150°C, 160 °C, and 170 °C. In this temperature 
range, it is known that polysulfidic crosslinks dissociate and form non-elastically active chains while di or 
mono-sulfides are relatively stable [3],[12]. Indeed, sulfur bridges of lengths greater than 4 are more easily 
broken owing to their lower bond dissociation energies of 150 kJ/mol [35]. Conversely, decomposition of di- 
and monosulfide bridges are more difficult due to their higher dissociation energy, which are 270 and 320 
kJ.mol-1 respectively [36], [37]. Considering that thermolytic chain scission is not involved during thermal 
ageing below 170°C along the polymer backbone [8][30], variations of the crosslinks density are mainly due to 
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the destruction of sulfur bridges. Assuming a first order kinetic, the concentration of [S-S] bridges may be 
expressed as:  
 
             
𝒅[𝑺−𝑺]
𝒅𝒕
=  −𝒌 ∗ [𝑺 − 𝑺] (3.7) 
      Where the solution leads to 
 
             [𝑺 − 𝑺] =  [𝑺 − 𝑺]𝟎 ∗ 𝒆𝒙𝒑(−𝒌𝒕) (3.8) 
      Where 𝑘 is the rate constant in s-1. As shown by Figure 3.11a, two regimes are highlighted by these 
experiments and the transition between both regimes occurs, whatever the ageing temperature, when 
crosslink density has decreased of around 3*10-5 mol.cm-3, i.e. when the crosslink density of the sample has 
returned to the value of the non-aged sample.  From these results, two scissions constant rates 𝑘1 and 𝑘2, 
corresponding to these regimes, can be deduced, as a function of temperatures (from 140°C to  170 °C). 
Arrhenius extrapolation assumes that a reaction rate 𝑘 is proportional to 𝑒𝑥𝑝(−𝐸𝑎/𝑅𝑇), where 𝐸𝑎  is the 
Arrhenius activation energy, 𝑅 the gas constant (8.314 J/mol.K-1), 𝑇 the absolute temperature and 𝐴 the pre-
exponential factor [16], [39].  : 
 
             𝒌 =  𝑨𝒆−𝑬𝒂/𝑹𝑻 (3.9) 
      Arrhenius plots give two straight lines for 𝑘1 and 𝑘2  (with a correlation coefficient R² = 0.992) whose 
slope corresponds to activation energies of 99.1 kJ.mol-1 and 177kJ.mol-1 (Figure 3.11b). Such result indicates 
the successive destruction of two different sulfur bridges in NR2.5. Indeed, the former value is found lower 
than bond dissociation energy typically found for sulphur bridges of length much larger than 4 [35] while the 
latter corresponds to dissociation energy of sulfur bridges of length around 4 [36], [37].  
 
4.  DISCUSSIONS 
      From the previous results, let us now discuss the network structure evolution of conventionally 
crosslinked rubber during TO ageing at 77°C (up to 21 days). Assuming that ZnS is a probe of the sulfur 
bridges concentration, we have plotted EAC density as the function of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 (i.e ZnS) in Figure 3.12 during 
curing at 150°C from 0 to 100 minutes (similar conditions to the one met during the vulcanisation process). 
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Figure 3.12 : EAC density as a function of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆  at 150°C 
Curing time in minutes is indicated for each data points - Lines are plotted as a guide for eyes 
 
      First, EAC densities increase as a function of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 for both samples until 𝑡98 is reached and then they 
decrease slightly beyond this time. Additionally, evolution of EAC density is always 1.6 times higher for 
NR2.5 than the one for NR1.5. This suggests that the kinetics of all the involved chemical reactions are 
proportional to the initial amount of sulfur. The decrease of EAC for t above 𝑡98 cannot be ascribed to 
thermolytic chain scission, as it was shown in literature that chain scission mechanisms are negligible during 
thermal ageing of pure isoprene, even at 170°C [7], [38]. Moreover, ZnS concentration still increases, which 
indicates that formation of crosslink precursors still occurs, and therefore that sulphur bridges should be 
formed. This, with the literature, suggests that the reversion process (i.e. the decrease of EAC density) is the 
consequence of the formation of non-elastic cyclic sulphides groups along the polymer chains from the 
scission of the existing polysulfidic bridges. Thus, the new sulphur bridges formation, possibly via the 
transformation of a long bridge in two shorter bridges [20] does not compensate the creation of these 
polysulfidic cycles.  
 
      Conversely to what is observed at 150°C, the EAC crosslink densities of the optimally cured samples 
increase during TO or TH ageing at 77°C. Thus, more active bridges are created than they are destroyed 
(destruction via the formation of polysulfidic cycles). As shown by the initial value of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆  (cf. Figure 
3.10) for both materials, some crosslinks precursors remain in the rubbery matrix, but their concentration 
does not evolve. Thus, as said previously, other mechanisms than the ones involved during the vulcanization 
process are responsible for the formation of new crosslinks. To confirm this, the evolution of EAC density 
and 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 has been measured during the TH ageing at 77°C of a non-cured NR2.5 (cf. Figure 3.13). The 
EAC density increases up to 5.10-4 mol.cm-3 while 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 stays nul, showing that crosslinking can occur at 
77°C without the involvement of the active sulfurating agent (cf. Figure 3.3). The stabilization of the EAC 
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after 7 days may be explained by the total consumption of the free sulfur. Some supplementary experiments 
measuring the residual sulfur concentration during ageing would be necessary to confirm this assumption. 
This total consumption of residual sulphur should also explain the absence of supplementary crosslinking 
during the TH ageing of NR2.5_Eff (cf. Figure 3.6). 
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Figure 3.13: Evolution of 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 (black) and active chain density (red)  
during thermal ageing of a non-cured NR2.5 from 0 to 21 days 
 
      The crosslinks formed after 7 days in NR2.5 are weak bridges (cf. Figure 3.11). They are likely formed by 
the process often named “unaccelerated sulfur vulcanization” in which only the consumption of sulfur (S8) is 
involved. As reviewed by Krejsa [29], S8 is able to undergo homolytic (radical) or heterolytic (polar/ionic) ring 
opening reactions to form long polysulfidic bridges (as observed by NMR studies [40]). There is no difference 
between TH and TO ageing at 77°C during the first 7 days as the consumption of residual antioxidants 
inhibits the role of the oxygen. For conventionally crosslinked rubber NR2.5 and NR1.5, and for longer 
ageing duration, TO ageing leads to supplementary crosslinks (Figures 3.6 & 3.7). It is known that ageing by 
oxygen at high temperature can lead to crosslinks made of peroxide bridge [7]; nevertheless, the 𝑀𝑛 decreases 
of pure polyisoprene during TO ageing at 77°C (cf. Figure 3.9a) suggests that this mechanism is negligible at 
this temperature. Thus, the formation of crosslinks needs here reaction(s) involving both oxygen and sulfur. 
This might be a reaction between oxygen and cyclic sulfides groups which are numerous in conventionally 
crosslinked NR [41], and are randomly distributed along the polymer chain. Additionally, the non-evolution 
of EAC density and 𝛿𝑝 for NR2.5_Eff (Figures 3.6 and 3.7) in the presence of oxygen from 7 to 21 days is 
explained by the low concentration of reactive polysulfidic cyclic groups along the backbone [42]. 
 
      The formation of supplementary crosslinks during ageing raises the question of their spatial distribution. 
From thermoporosimetry experiments, Figure 3.14 presents the comparative distribution of the solvent 
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melting temperature for the aged and non-aged NR1.5 and NR2.5. Heterogeneities in the spatial distribution 
of the crosslinks already exist in the samples prior thermo-oxidative ageing, particularly for non-aged NR2.5, 
for which the shape of the peak suggests the presence of domains with a high EAC density. TO ageing leads 
to a shift of the distribution towards low temperature and the magnitude of this transformation is more 
important for NR2.5. This is consistent with EAC density evolution. In addition, ageing leads to appearance 
of a second peak at low temperature indicating that the crosslinking is spatially heterogeneous. This 
phenomenon is more pronounced in the case of NR2.5, in other words, aged NR2.5 is expected to have a 
network more heterogeneous than NR1.5.  It is worth mentioning that the same comment can be made from 
the observation of the solvent crystallization curves (cf. Figure S.4).  
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Figure 3.14: Heating curves from thermoporosimetry experiments for 
(a) NR1.5 and (b) NR2.5 aged from 0 to 21 days during TO at 77°C 
 
      To sum up, a schematic vision of the network evolution in conventionally crosslinked natural rubber 
during TO ageing is given in Figure 3.15. First, it is widely recognized that weakly and densely crosslinked 
phases are formed after the vulcanization process [43]–[45]. The latter consist of ZnO/ZnS clusters 
surrounded by a high crosslinked phase. Such vision is partly confirmed by the thermoporosimetry curves of 
unaged NR1.5 and NR2.5 (cf. Figure 3.14, and Figure S.5 in SI) which show a small shoulder at around 
16°C and 15°C respectively.  Besides, cyclic sulfide pendant groups are formed along the polymer chain when 
NR is conventionally crosslinked [42]. Some crosslinks precursors (as 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 ≠ 1) and residual antioxidants 
also remain in the network after the vulcanization process (cf. Figure 3.15a). During the first 7 days of TO 
ageing, whereas vulcanization reactions are not activated and 𝜉𝑊𝐴𝑋𝑆 stays constant, residuals antioxidants and 
free sulfur are consumed, leading mainly to the formation of long polysulfidic bridges (cf. Figure 3.15b). 
Once antioxidants are consumed, oxygen leads to the formation, via reaction(s) involving the oxygen, of new 
crosslinks, likely from polysulfidic cycle pendant groups (cf. Figure 3.15c). Such mechanisms are also 
spatially heterogeneous, and decrease the fraction of rubber which can be highly swollen, in other words they 
suppress the weakly crosslinked domains and may create domains too crosslinked to swell. To be complete, 
in spite of the large predominance of crosslinking mechanisms, TO leads also to relatively few chain scissions, 
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
 
- 111 - 
 About the thermo-oxidative ageing of natural rubber 
and to the formation of pendants groups along the polymer chain. The schemes in Figure 3.15 summarize 
these interpretations.  
 
 
Figure 3.15 : Proposed schemes to highlight to network structure (a) after the vulcanization process 
and its evolution during TO ageing at 77 °C (b) after 7 days and (c) 14 days. 
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5.  CONCLUSION 
      This work aims at understanding the chemicals mechanisms involved during thermo-oxidative ageing at 
77°C on a conventionally crosslinked natural rubber. The main findings are the following:  
 
- It is important to keep in mind that in conventionally crosslinked system, the vulcanization process is 
far to be finished at 𝑡98. An important consequence is that kinetics models cannot be built only from 
the mechanical properties evolution during the vulcanization process when it stopped at that time.     
- TO ageing is similar to TH ageing as far as the concentration of antioxidants remaining form the 
vulcanization process, is large enough. 
- TH ageing at 77°C involves chemical mechanisms which are different from the ones met during the 
material curing.  
- At 77°C, TH ageing leads to the formation of weak long polysulfidic bridges from the residual free 
sulfur remaining in the unaged material. This process last as long as all the free sulfur is consumed.  
- Shortening of the polysulfidic bridges does not seem to be a predominant mechanism during TH at 
77°C.  
- During TO at 77°C, chemical reactions involving the oxygen take place to lead to supplementary 
crosslinking in conventionally crosslinked materials, which suggests that these reactions need the 
presence of cyclic sulfide pendant groups. In this case, chain scissions are negligible compare to the 
crosslinking mechanisms. However, some question remains on the chemical nature of the bridges 
created during TO ageing.  
- The supplementary crosslinks induced by ageing seem to enhance the crosslink spatial heterogeneities 
already existing in the initial material, and to create highly crosslinked domains. 
 
      To conclude this work clearly proves that the use,  for conventional NR, of accelerated ageing procedure 
(at temperature for instance above 100°C), to address the question of its durability, is highly questionable. 
Indeed the chemical reactions involved are very different in use conditions, i.e. at temperature usually below 
80°C. 
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6.  SUPPORTING INFORMATIONS 
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Figure S.1: Deconvolution and fitting of a WAXS pattern. 
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Figure S.2: Exothermic peak during the vulcanization process at 150°C. 
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Figure S.3 : Evolution of the soluble fraction Fs during thermo-oxidative ageing at 77°C. 
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Figure S.4 : Cooling curves from thermoporosimetry experiments for (a) NR1.5 and (b) NR2.5 
aged from 0 to 21 days swelling in hexadecane 
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Figure S.5 : Heat flow normalized by the dried sample weight as a function of 1/(𝑇°𝑚 − 𝑇𝑚) 
described by the Gibbs-Thomson equation 
 
      According to the Gibbs-Thomson equation (Eq. S.5.1), a “pore” size in the polymer network can be 
calculated from the melting temperature of the solvent it contains : 
           𝑻𝒎
𝟎 − 𝑻𝒎 =
𝟐𝝈𝑺𝑳𝑻𝒎
𝟎
𝑳𝒄∆𝑯𝒇
 (S.5.1) 
      Where, 𝛥𝐻𝑓 is the solvent melting enthalpy, 𝐿 the crystal radius within the assumption of a spherical 
pore, 𝜎𝑆𝐿 is the solid-liquid interfacial energy and 𝑇𝑚
0  the free solvent melting temperature which is around 
21°C for hexadecane. 𝜎𝑆𝐿  is not known for the hexadecane-NR couple. However, the crystal radius can be 
considered proportional to 1/(𝑇𝑚
0 − 𝑇𝑚). Normalized heat flow is plotted as a function of 1/(𝑇𝑚
0 − 𝑇𝑚) for 
NR1.5 and NR2.5 in Figure S.5. For both samples, the formation of large crystals is less pronounced after 
TO ageing. As the consequence, crosslinking mechanisms decrease the fraction of rubber which can be highly 
swollen (i.e. corresponding the formation of larger crystals when solvent crystallize). In other words they 
suppress the weakly crosslinked domains and may create domains too crosslinked to swell.  
 
Supplementary information S.6 : Calculation of 𝛿𝑝 by the use of two good solvents 
      We assumed equality between νsweeling measured by the used of cyclohexane νsweeling  measured by 
the used of toluene:  
              
𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 (𝑇𝑜𝑙𝑢𝑒𝑛𝑒) =  𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 (𝐶𝑦𝑐𝑙𝑜ℎ𝑒𝑥𝑎𝑛𝑒) 
 
 
 
 
(S.6.1) 
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Considering the Flory-Rehner approach [24] : 
              
− 
1
𝑉𝑡𝑜𝑙𝑢è𝑛𝑒
∗ (
ln(1 − 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙) + 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙 + 𝑋𝑁𝑅−𝑡𝑜𝑙𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
𝑉𝑟
0𝑡𝑜𝑙
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
)  = − 
1
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜ℎ𝑒𝑥𝑎𝑛𝑒
∗ (
ln (1 − 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜) + 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 + 𝑋𝑁𝑅−𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2
𝑉𝑟
0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2
) (S.6.2) 
 
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
𝑉𝑡𝑜𝑙𝑢è𝑛𝑒
∗ (
ln(1 − 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙) + 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙 + 𝑋𝑁𝑅−𝑡𝑜𝑙𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
1
3 −  
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
) ∗ (𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2
) =  ln (1 − 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜) + 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 + 𝑋𝑁𝑅−𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜² 
 
(S.6.3) 
𝑋𝑁𝑅−𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 =  
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
𝑉𝑡𝑜𝑙𝑢è𝑛𝑒 ∗ 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²
∗ (
ln(1 − 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙) + 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙 + 𝑋𝑁𝑅−𝑡𝑜𝑙𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
) ∗ (𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2
) − 
ln (1 − 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜)
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²
−
1
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
 
 
(S.6.4) 
 𝑋𝑁𝑅−𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 =
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 ∗  (𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
1
3 −  
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2 )
𝑉𝑡𝑜𝑙𝑢è𝑛𝑒 ∗ 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2 ∗ (𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2 )
∗ (ln(1 − 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙) + 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙 + 𝑋𝑁𝑅−𝑡𝑜𝑙𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2 ) − 
ln (1 − 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜)
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²
−
1
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
 (S.6.5) 
With some constants defined by : 
𝐴 =
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 ∗  (𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2
)
𝑉𝑡𝑜𝑙𝑢è𝑛𝑒 ∗ 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
2 ∗ (𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
1
3 − 
𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2
)
 (S.6.6) 
𝐶1 = 𝐴 ∗ ln(1 − 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙) 
 
(S.6.7) 
𝐶2 = 𝐴 ∗ 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙  (S.6.8) 
  
𝐶3 = 𝐴 ∗ 𝑉𝑟0𝑡𝑜𝑙
2  
 
(S.6.9) 
𝐶4 = − 
ln (1 − 𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜)
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²
−
1
𝑉𝑟0𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
 (S.6.10) 
 
 
We have:  
𝐶1 + 𝐶2 + 𝐶4 + 𝐶3 ∗  𝑋𝑁𝑅−𝑡𝑜𝑙 =   𝑋𝑁𝑅−𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 
 
(S.6.11) 
Considering the widely used equation to estimate the interaction parameter:  
𝜒𝑁𝑅−𝑡𝑜𝑙 = 0.34 +  
𝑉𝑡𝑜𝑙
𝑅𝑇
∗ (𝛿𝑝 −  𝛿𝑡𝑜𝑙)² 
𝜒𝑁𝑅−𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 = 0.34 +  
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
𝑅𝑇
∗ (𝛿𝑝 −  𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜)² 
(S.6.12) 
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With (S.5.11) and (S.5.12), we have : 
𝐶1 + 𝐶2 + 𝐶4 + 𝐶3 ∗ {0.34 + 
𝑉𝑡𝑜𝑙
𝑅𝑇
(𝛿𝑝² − 2𝛿𝑝𝛿𝑡𝑜𝑙 + 𝛿𝑡𝑜𝑙²)} =   0.34 + 
𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
𝑅𝑇
∗ (𝛿𝑝
2 − 2𝛿𝑝𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 + 𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²) (S.6.13) 
 
So,  
𝐶1 + 𝐶2 + 𝐶4 + 0.34 ∗ (𝐶3 − 1) +
𝛿𝑝
2
𝑅𝑇
∗ {𝐶3𝑉𝑡𝑜𝑙 − 𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜} +
𝛿𝑝
𝑅𝑇
∗ {−2𝐶3𝑉𝑡𝑜𝑙𝛿𝑡𝑜𝑙 + 2𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜∗𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜} + 
1
𝑅𝑇
{𝐶3𝑉𝑡𝑜𝑙𝛿𝑡𝑜𝑙² − 𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²} =    0 (S.6.14) 
 
Finally, (S.5.14) is in the form of a second-degree equation:  
𝒂𝜹𝒑
𝟐 + 𝒃𝜹𝒑 + 𝒄 = 𝟎 (S.6.15) 
 
With: 
𝑎 =  
𝐶3𝑉𝑡𝑜𝑙 − 𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜
𝑅𝑇
 (S.6.16) 
𝑏 =  
2(𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜∗𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 −  𝐶3𝑉𝑡𝑜𝑙𝛿𝑡𝑜𝑙) 
𝑅𝑇
 (S.6.17) 
𝑐 =  𝐶1 + 𝐶2 + 𝐶4 + 0.34 ∗ (𝐶3 − 1) +
(𝐶3𝑉𝑡𝑜𝑙𝛿𝑡𝑜𝑙² − 𝑉𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜 𝛿𝑐𝑦𝑐𝑙𝑜²)
𝑅𝑇
 (S.6.18) 
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About the elongation at break of natural 
rubber elastomers 
 
      Le chapitre précédent portait sur l’étude de l’évolution de la microstructure lors du vieillissement thermo-
oxydant, à l’aide de mesures réalisées par gonflement, WAXS et DSC. Un scénario simple des mécanismes 
chimiques permet de décrire l’évolution d’un réseau non chargé et vulcanisé de manière conventionnelle 
soumis à un vieillissement en présence d’air à basse température (77°C). Des mécanismes de réticulation 
complexes modifient l’architecture du réseau et impactent directement les propriétés mécaniques notamment 
en rupture. Le chapitre suivant présente ainsi le lien entre l’évolution de l’architecture du réseau, les propriétés 
en rupture et le phénomène de cristallisation sous tension.  
 
 
  
4. 
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1.  INTRODUCTION 
      Understanding rupture properties evolution of elastomers during their use is obviously an important 
challenge as these materials are largely used in many applications. For this reason, literature on this topic is 
very abundant, which tries to relate the ultimate properties to the elastomer network structure. There is a 
general consensus on the fact that the length of the elastically active chain (EAC) length is the main 
parameter which governs the elongation at break. In the case of monomodal distribution of elastomer chains, 
all the chains reaching their maximum extensibility at the same time, the elongation at break should be 
proportional to the ratio of their contour length over their end to end distance at equilibrium. With the 
assumption of initial Gaussian chains, this leads to a dependence of 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 with the square root of the 
number of Kuhn segment in the EAC chain. With a monomodal distribution, this immediately gives a 
dependence with 𝜈−1 2⁄  where 𝜈 being the EAC density. Note, that the same relation is also found when 
EAC chain length is distributed, if one consider, as usually done, that all the chains are submitted to a same 
force, function on the ratio of their extension over their contour length. Nevertheless, the distribution of the 
EAC chains length may be spatially not stochastic. Some percolating paths of shorter chains can therefore be 
created during the elastomer processing and then may control the macroscopic rupture of the material. Real 
elastomers can also contain elastically non-active chains, and sol fraction which also perturbs the affine 
extension of the EAC. Thus, the simple equation proposed by Kuhn [1] is rarely verified in real elastomers 
[2], [3], or when this is the case, only on a limited domain. Actually, a good fit of 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘(𝜈) data usually needs 
the addition of a constant term, whose value and interpretation is not clear [4], [5].  It is however remarkable 
that several literature data can be fitted by a power law [2], [6], [7], [36] although, to the authors knowledge, 
no explanation is given for the found exponents.  
      When elastomer can crystallize during deformation, the understanding of the rupture behavior becomes 
even more difficult. Indeed, strain induced crystallization (SIC) leads both to strain hardening phenomenon 
and locally to chain relaxations, which have necessarily an impact on the rupture behavior. Ahagon et al. 
studying conventionally cross-linked NR, claimed that crystallization penalize the elongation at break [7]. 
Nevertheless, they only based their interpretation on mechanical data and did not provide in situ WAXS data 
to support this assertion; moreover the large strain rate used in their study may have inhibited the crystallites 
nucleation and growth [8], [9].  
      Fortunately, we had the opportunity to study the same type of conventionally crosslinked materials, with 
different sulfur contents, i.e. different initial crosslink densities. These materials have also been aged by 
thermo-oxidative ageing (TO) at 77°C. This ageing protocol leads to supplementary crosslinks and to 
negligible chain scissions.  
      Combining microstructural characterization techniques (“thermoporosimetry” from previous Chapter 3, 
MQ-NMR techniques and in-situ WAXS measurement) the present paper aims at providing new insights not 
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only on the specific behavior of these materials but also on the more general relationship between the 
microstructure of elastomer networks and their rupture properties. 
2.  EXPERIMENTAL 
2.1.  Materials and samples processing 
      The materials are unfilled natural rubber, obtained by gum vulcanization (Technically Specified Rubber TSR20) according 
to the recipe given in Table 4.1. The Sulfur/CBS ratios are above 1 in order to obtain “Conventional” system which contains 
mainly polysulfide bridges. These ratios are kept constant to ensure a same average length of the sulfur bridges but in different 
concentrations in the processed materials. NR1.5_Eff with a Sulfur/CBS below 1 is crosslinked by an “efficient” recipe leading 
to a network mainly crosslinked by monosulfides bridges. First, the gum is introduced in an internal mixer and sheared at 50 
rpm for 2 min at 50 °C. The material is subsequently sheared at 70 rpm in an open mill for 5 minutes at 70 °C. Then the 
vulcanization ingredients are added and the so-formed mixture is sheared for 5 minutes at 50°C. Thin sample sheets (0.8 mm in 
thickness) are finally obtained by hot pressing under nitrogen flux at 150°C, for conventional system and 170°C for efficient 
system, 30 bars. Cure times are estimated from the torque measurements performed with a Monsanto analyzer. They are defined 
as 98% of the maximum torque value (i.e 𝑡98 in min). Dumbbell-shaped samples, with a 6 mm gauge length (𝑙0) and 0.8 mm 
thickness, are machined. The average density of the elastically active chain 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 (EAC density) is estimated from the 
swelling ratio and the Flory-Rehner equation [10]. In order to avoid microstructure modification during the different mechanical 
tests, i.e. an uncontrolled Mullins effect, the samples are successively stretched with the strain rate 1.1*10-1 s-1 four times just 
below the strain at break 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 (𝜆 =  𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 − 0.2)  prior to mechanical characterization. It is worth mentioning that 
NR1.5 and NR1.5_Eff exhibit the same EAC density with different sulphur/CBS ratios. 
 
Sample code NR1.5 NR2 NR2.5 NR1.5_Eff 
NRa, phrb 100 100 100 100 
6PPDc, phr 3 3 3 3 
Stearic Acid, phr 2 2 2 2 
Zinc Oxide, phr 5 5 5 1.5 
CBSd, phr 0.5 0.75 1 1.9 
Sulfur, phr 3 4.5 6 1.2 
νswelling
 e
 (*10
-4 mol.cm-3)  1.5 2 2.5 1.5 
t98, min 55 55 55 13 
a Natural rubber TSR20. 
b Parts by weight for hundred parts of rubber. 
c N-(1.3-dimethylbutyl)-N’-phenyl-p-phenylenediamine. 
d N-Cyclohexyl-2-benzothiazole sulfenamide. 
e Average EAC density estimated from swelling measurements after vulcanization process. 
Table 4.1: Sample recipes and initial EAC density. 
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2.2. Ageing conditions 
      Aerobic ageing was performed on 0.8 mm thick samples in a convection oven at 77°C. Such parameters were chosen as they 
enable to reproduce more realistically and over a reasonable duration, the ageing of rubber in some use conditions [11]. Special 
care was taken to ensure  homogeneity of the degradation through sample thickness (0.8 mm), meaning to avoid any diffusion 
limited oxidation (DLO) following the procedure of reference [12]. When not tested, all the samples are then stored at 7 °C to 
avoid any degradation. When tested, they are first maintained at 60°C during 5 min to avoid any presence of crystallites. 
 
2.3.  Instruments 
2.3.1.  Thermal crystallization  
      Samples of 10 mg were cooled in a freezer (at -31°C) during one year. This temperature has been chosen to favor the crystal 
nucleation. It is slightly below -25°C which is the temperature needed obtain the highest crystallization rate with efficiently 
crosslinked NR [13], [9], [14] and uncrosslinked NR [14], [15] (cf. Figure S.2). This difference is ascribed to the more 
difficult nucleation of crystallites for these materials which are more crosslinked and in which polymer chains are likely more 
functionalized by sulfide pendant groups ([16] and Chapter 3). After thermal crystallization, samples are then transferred in a 
Perkin–Elmer Pyris Diamond calorimeter (DSC), using a cryo-transfer specimen holder. They are pre-cooled in the DSC cell at 
-40°C followed by an isothermal step at –50°C for 2 min. They are then heated at 10°C.min-1 up to 30°C in order to melt all 
crystallites. 
 
2.3.2.  Tensile Tests 
      Tensile tests were performed with an MTS device equipped with a temperature-controlled chamber. Digital image correlation 
(DIC) was used to obtain the real local strain in the zone of interest. Experiments were conducted at 25°C with a true strain 
rate of 4.2*10-3 s-1 on Dumbbell-shaped samples, with a 6 mm gauge length (𝑙0) and 0.8 mm thickness. For reproducibility, 
three samples were tested. Given the good reproducibility, only one stress-strain curve is reported. Mooney and Rivlin theory 
predicts a direct proportionality between the nominal stress and the modulus in the linear regime [17] :  
 
                𝝈𝒏𝒐𝒎𝒊𝒏𝒂𝒍 =
𝑬
𝟑
(𝝀 − 
𝟏
𝝀²
) 
 
(4.1) 
      Where 𝜎𝑛 is the nominal stress, 𝐸 the young modulus and 𝜆 the elongation ratio 𝑙/𝑙0, where 𝑙(𝑙0) is the initial (elongated) 
length of the sample. To estimate E, the curve were fitted between 𝜆 = 1 to 𝜆 = 1.3.  
 
      The EAC density considering the affine assumption is related to the young modulus through this equation:  
 
                𝝂𝒎𝒆𝒄𝒉𝒂 =
𝑬
𝟑𝑹𝑻
 
 
(4.2) 
      Where 𝑅 corresponds to the perfect gas constant (8.314 J.mol-1.K-1) and 𝑇 the testing temperature. 
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2.3.3.  In-situ WAXS  
      The in-situ WAXS experiments are carried out on the D2AM beamline of the European Synchrotron Radiation Facility 
(ESRF). The X-Ray wavelength is 1.54 Å and the beam size is 300 µm × 200 µm. A homemade stretching machine 
allowing the symmetric deformation of the sample is used to probe by X-Ray the same sample position during stretching at 
4.2*10-3 s-1. The two-dimensional (2D) WAXS patterns are recorded every 15 seconds (𝛥𝜆 ≈ 6% between two spectrums). 
The background is properly measured in without sample and can be subtracted to the total intensity scattered in the presence of the 
rubber sample. The corrected scattering intensity is finally corrected, taking into account the continuous variation of the sample 
thickness and possible incident beam fluctuations. Each scattering pattern is integrated azimuthally. The deconvolution of the 
curve 𝐼 =  𝑓(2𝜃) shown in Figure S.1 enables the measurement of the intensity at the peak top and the width at half height 
of each crystalline peak and of the intensity at the peak top of the amorphous phase. The volume fraction of crystallinity named 
𝜒𝑣 is then calculated using the Mitchell approach (Chapter 7):  
 
          𝝌𝒗 (%) =  
𝑰𝒂𝟎 − 𝑰𝒂𝝀
𝑰𝒂𝟎
 
 
(4.3) 
      Where 𝐼𝑎0 and 𝐼𝑎𝜆 are the intensity of the amorphous phase at the peak top in the unstretched and stretched state 
respectively. The average crystallite sizes 𝐿ℎ𝑘𝑙 in the direction normal to the (hkl) planes are estimated from the Scherrer 
equation:  
 
            𝑳𝒉𝒌𝒍  =  
𝑲𝝀𝒘
𝜷𝐜𝐨𝐬 (𝜽)
 
 
(4.4) 
      Where 𝜆𝑤 is the wavelength and 𝜃 the Bragg angle. As shown in Figure S.1, each crystalline peak can be fitted with a 
Lorentzian function in which the half width at the half height is 𝛽. According to the parameters chosen for the simulation of the 
experimental peak, the value selected for 𝐾 is 0.64 [13].   
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2.3.4.   MQ-NMR Experiments [18] 
      Experiments were carried out on a Bruker minispec mq20 spectrometer operating at 0.5T with 90 pulses 
of 3 µs length and dead time of 11 µs. The temperature was fixed at 40 °C. The data analysis involves a 
normalization procedure using two sets of experimental data, the DQ buildup (IDQ) and reference decay (Iref) 
curves.  Both were measured as a function of the double quantum evolution time (τDQ) which represents the 
variable duration of the pulse sequence (Figure 4.1a) [19]. The sum of both components, 𝐼𝛴𝑀𝑄  =  𝐼𝐷𝑄  +
 𝐼𝑟𝑒𝑓 , corresponds to the signal from dipolar coupled network segments and signal for uncoupled, i.e. mobile 
networks defects such as dangling chains, loops and sol chains. 
      The individual fractions of network are characterized by different relaxation behavior: coupled segments 
relax faster while the signal for uncoupled segments shows a progressive exponential decay (𝑇𝐵2 in Eq. 4.5). 
This difference can be amplified by plotting 𝐼𝑟𝑒𝑓  −  𝐼𝐷𝑄  on Figure 4.1b. As a consequence, it is necessary to 
identify and subtract the exponential long-time contribution (i.e, the non-coupled fraction of polymer chains 
associated with the last term of the Eq. 4.5 and fitted in Figure 4.1b) to the total signal 𝐼𝛴𝑀𝑄  : 
 𝑰𝚺𝐌𝐐 = 𝑰𝑫𝑸 + 𝑰𝒓𝒆𝒇 − 𝑩𝒆
−𝟐𝝉𝑫𝑸
𝑻𝑩𝟐  (4.5) 
      Where 𝐵 is the noncoupled fraction of polymer chains and 𝑇𝐵2 is the slow exponential decay factor of 
elastically non-active defects. After the identification and subtraction of the contribution of non-elastic 
networks defects, structural information about the elastomer network can be obtained independently on 
relaxation effects by normalizing the signal from dipolar coupled network segments 𝐼𝐷𝑄  by the total signal 
𝐼𝛴𝑀𝑄 : 
 𝑰𝐧𝐃𝐐 =
𝑰𝑫𝑸
𝑰𝚺𝐌𝐐
(4.6) 
      The signal 𝐼𝑛𝐷𝑄 is only related to the network structure and is independent of any temperature-
dependent relaxation effect. The latter equation depends on the residual dipolar couplings 𝐷𝑟𝑒𝑠 which reflects 
the anisotropy arising from cross-links and topological constraints [20]. The proper analysis of 𝐼𝑛𝐷𝑄 plotted 
in Figure 4.1c provides information about the residual dipolar couplings 𝐷𝑟𝑒𝑠 and their distribution assuming 
that each monomer can be characterized by a single 𝐷𝑟𝑒𝑠 value [21]. 
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Figure 4.1 : Regularization procedure and data analysis for NR2.5 sample.  
(a) The raw build-up (𝐼𝐷𝑄) and reference decay (𝐼𝑟𝑒𝑓) data are  
represented as a function of the double quantum evolution time 𝜏𝐷𝑄  
 (b) The difference 𝐼𝑟𝑒𝑓 – 𝐼𝐷𝑄 is used to identify the more slowly relaxing non-elastic defect fraction 
(c) The latter has to be subtracted to obtain a proper point-by-point normalization of the DQ 
intensity 𝐼𝑛𝐷𝑄 as a function of 𝜏𝐷𝑄   
(d) The corresponding distribution using Eq. 4.9 
 
      Let us now consider the shape of the normalized 𝐼𝑛𝐷𝑄 build-up curve in Figure 4.1c. It displays a 
continuous increase as 𝜏𝐷𝑄 is raised up to about 2.5 ms and above this value, a plateau value at 0.5 is 
observed. As discussed in [22], the normalized build-up curve may be expressed as:  
𝑰𝒏𝑫𝑸(𝝉𝑫𝑸) =  ∫ 𝑷(𝐥𝐧 (𝑫𝒓𝒆𝒔)) × 𝑰𝒏𝑫𝑸(𝝉𝑫𝑸, 𝑫𝒓𝒆𝒔)𝒅 𝐥𝐧(𝑫𝒓𝒆𝒔) 
(4.7) 
      In order to be more accurate with this analysis, an improved function so called “Tikhonov regularization” 
has been developed [23] and has been used in this study to fit properly 𝐼𝑛𝐷𝑄(𝜏𝐷𝑄 , 𝐷𝑟𝑒𝑠) data :  
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𝑰𝒏𝑫𝑸(𝝉𝑫𝑸, 𝑫𝒓𝒆𝒔) = 𝟎. 𝟓(𝟏 − 𝒆
(−𝟎.𝟑𝟕𝟖𝑫𝒓𝒆𝒔𝝉𝑫𝑸)
𝟏.𝟓
× 𝐜𝐨𝐬(𝟎. 𝟓𝟖𝟑𝑫𝒓𝒆𝒔𝝉𝑫𝑸)) 
 
(4.8) 
      A satisfactorily fit of the 𝐼𝑛𝐷𝑄(𝜏𝐷𝑄) evolution reported in Figure 4.1c was obtained by means of the 
following distribution (𝑙𝑛(𝐷𝑟𝑒𝑠))  :  
𝑷(𝐥𝐧(𝑫𝒓𝒆𝒔)) =  
𝟏
𝝈𝒍𝒏√𝟐𝝅
× 𝒆
−
(𝐥𝐧(𝑫𝒓𝒆𝒔)−𝐥𝐧(𝑫𝒎𝒆𝒅))²
𝟐𝝈𝒍𝒏²  (4.9) 
 
      i.e., a log-normal distribution with 𝐷𝑚𝑒𝑑 = 261 Hz and 𝜎𝑙𝑛 = 0.24 for NR2.5 (Figure 4.1d). This fitting 
procedure gives the average apparent coupling constant 𝐷𝑚𝑒𝑑 and its dimensionless standard deviation 𝜎𝑙𝑛 
linked with the distribution width. From the information given by 𝐷𝑚𝑒𝑑 , the molecular weight between 
constraints, 𝑀𝑐 (kg.mol
-1), can be estimated for NR samples by: 
        𝑴𝒄
(𝐍𝐑)
⟺
𝟔𝟏𝟕 𝐇𝐳
〈𝑫𝒎𝒆𝒅〉/𝟐𝝅
 (4.10) 
      Where 𝐷𝑚𝑒𝑑 is defined as :  
        〈𝑫𝒎𝒆𝒅〉 = 〈𝑫𝒓𝒆𝒔〉 ∗  𝒆
𝝈𝒍𝒏²
𝟐  (4.11) 
      There is some degree of approximation in the prefactor 617 Hz obtained by modeling proton-proton 
interactions in numerical simulations [21]. Nevertheless, this formula has been widely used in literature [24], 
[25]. Finally, the EAC density 𝜈𝑁𝑀𝑅 , can be deduced from:  
        𝝂𝑵𝑴𝑹 =
𝝆
𝑴𝒄
 (4.12) 
      Where 𝜌 is equal to 0.92 g.cm-3 for natural rubber. 
3.  RESULTS 
3.1.  Thermal crystallization of underformed samples at -31°C : 
      Heating curves and corresponding crystal weight fraction in % of non-aged and aged NR after 12 months 
spent at -31°C are presented in SI (cf. Figure S.3). NR1.5 with the lowest average network chain density 
exhibits multiple melting peaks, which is a classical feature for the cold crystallization of unvulcanized or 
weakly vulcanized natural rubber [14], [15], [26]. The lowest melting peak is generally ascribed to less stable 𝛽 
lamellae and the highest to more stable α lamellae [15], [26]. The proportion of 𝛼 lamellae decreases with the 
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increase of the EAC density. Within the assumption of a lamellar crystallization, a rapid calculation using the 
Gibbs Thomson equation enables to estimate the thickness of the crystallites whose the melting temperature 
would correspond to the 𝛼 and 𝛽 peak temperature: in the case of unaged NR1.5, with 𝛥𝐻𝑓 of 6,1 10
7 J.m-3 
[26], a melting temperature 𝑇𝑓 of 35,5 °C [27] and a folding surface energy 𝜎𝑒 of 0,02 J.m
-2 for the 𝛼 peak and 
0,04 J.m-2 for the 𝛽 peak [28], the deduced distances are 47 Å and 77 Å, which are in the range of the 𝐿002 
dimension of the cristallites induced by strain. Crystal weight fraction is finally measured taking into account 
the contribution of both 𝛼 and 𝛽 lamellae, and using a melting enthalpy of 67.3 J.g-1, the value of the melting 
enthalpy of a perfect natural rubber crystal [14].  
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Figure 4.2 : Crystallinity versus time a -31°C for non-aged and aged NR after 6, 9 and 12 
months – Dashed lines are plotted as a guide for the eyes  
 
      The crystallinity values measured at 6, 9 and 12 months are plotted on Figure 4.2. It shows that the 12 
months value is closed to the maximum one and can be discussed as the maximum crystallinity that can be 
reached in the material by cold crystallization. This value is the highest for NR1.5 and then rapidly decreases 
for higher values of 𝜈. For the most degraded materials (NR1.5 aged 21 days and aged NR2.5) whose the 
EAC density is higher, no cold crystallization was observed. Note that, in the case of NR1.5_Eff, which 
exhibits the same EAC density as NR1.5, the maximum crystallinity obtained by DSC is around 4 times 
higher (cf. Figure S.2). Two explanations can be proposed for this difference: a different distribution of the 
active chain length, and the presence of more grafted species on the NR1.5 chains which can hinder the 
crystallization.  
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3.2.  Consequences of ageing on mechanicals properties 
      The tensile stress-strain curves obtained at room temperature, for aged and non-aged samples are 
reported in Figure 4.4. We have plotted on Figure 4.3, 𝜈𝑚𝑒𝑐ℎ𝑎  deduced from tensile test and from Eq. 4.2 
as a function of 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 , assuming an affine model in both cases (cf. Chapter 3). 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 are calculated 
with a constant functionality of 4, and with the corrected 𝜒 parameter deduced from swelling experiments 
with two different good solvents (toluene & cyclohexane). The relationship between data from swelling and 
mechanical tests is quasi-linear with a slope close to 1. This is expected as the sol fraction of all the samples is 
around 5 % (cf. Figure S.3 Chapter 3). Thus, swelling measurement appears here as a very good technique 
to estimate the evolution of modulus of our aged natural rubbers, even if their EAC density is significantly 
changed. This is of practical interest since this technic requires much less material.       
      Prior ageing treatment, NR1.5 had the lowest EAC density resulting in a modulus of 1.1 MPa, while NR2 
and NR2.5 had higher moduli of 1.4 MPa and 1.5 MPa respectively. All natural rubber samples showed an 
increase of the modulus and a decrease in stress and strain at break after thermo-oxidative ageing at 77°C as it 
leads to crosslinking (Chapter 3). For NR1.5, 𝜎𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 decreased from 3.6 ± 0.2 down to 1.8 ± 0.2 MPa after 
21 days, for NR2 from 3.9 ± 0.2 MPa down to 1.6 ± 0.2 MPa, and for NR2.5 from 3.6 ± 0.2 MPa down to 
1.6 ± 0.2 MPa.  
      𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 is plotted versus the ageing time in Figure 4.5 for all the materials. Its value decreases rapidly for 
the first ageing durations and then becomes relatively constant after degradation except for NR1.5 where 
there is no noticeable stabilization. The evolution observed for NR2.5 and NR2 suggests that the most 
degraded material may breaks before any strain induced crystallization can occur. Hence, the materials have 
been studied by WAXS measurements.  
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Figure 4.3 : 𝜈𝑚𝑒𝑐ℎ𝑎 as a function of 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔  for all the samples 
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Figure 4.4 : Stress-Strain curves obtained at 25°C, as a function of the ageing time and the sample : 
(a) NR1.5; (b) NR2; (c) NR2.5      
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Figure 4.5 : λbreak as a function of ageing time at 77°C for NR1.5, NR2 and NR2.5. 
 Lines are plotted as a guide for the eyes 
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3.3.  Strain-induced crystallization analysis:  
      Vulcanized samples were stretched from the underformed state up to elongation at break, at 4.2*10-3 s-1 
and 25°C. Among all the samples tested, only the samples breaking at 𝜆 above 4 displayed strain induced 
crystallization. Thus, after 21 days, NR1.5 breaks before the onset of crystallization. The crystal volume 
fraction 𝜒𝑣 calculated by the Mitchell approach is plotted as a function of 𝜆 in Figure 4.7a for NR1.5 and 
Figure 4.7b for NR2.5 (Unfortunately, no measures were performed on NR2). The stretching ratio at 
crystallization onset 𝜆𝑐  is around 4 and seems independent on the EAC density. This value is typically found 
in literature for vulcanized rubbers [9], [29], [28], [30]. Prior to degradation, NR1.5 and NR2.5 exhibit at 
𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 a crystal volume fraction of 10% and 5%, respectively. The crystallization rate is not correlated with 
𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 as it is roughly the same for non-aged NR1.5 and NR2.5 although they do not have the same EAC 
density. For NR1.5, which is the only materials for which we observe SIC for the different ageing time, this 
rate increases with the ageing time. In spite of this, due to the decrease of 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 with ageing, its maximum 
crystal volume fraction decreases with the increase of the ageing time. 
      Sample code 
EAC density 
(10-4 mol.cm-3) 
𝝌𝒗 (%) 𝑳𝟐𝟎𝟎 (Å) 𝑳𝟏𝟐𝟎 (Å) 𝑳𝟎𝟎𝟐 (Å) 
NR1.5_NonAged 1.5 2.9 ± 0.5 97 ± 1 35 ± 1 62 ± 1 
NR1.5_A7 1.7 3.6 ± 0.5 80 ± 1 27 ± 1 55 ± 1 
NR1.5_A14 1.9 5.4 ± 0.5 65 ± 1 17 ± 1 47 ± 1 
NR2.5_NonAged 2.5 3.5 ± 0.5  60 ± 1 18 ± 1 45 ± 1 
 
Table 4.2 : Characteristics of the crystal phase measured at 𝜆 = 5. 
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Figure 4.6 : 𝐿200 as a function of 𝜒 (%) for samples able to crystallize under strain 
Lines are plotted as a guide for the eyes 
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Figure 4.7 : 𝜒 as a function of λ at room temperature and slow strain rate (4.2*10-3 s-1 ) at 
different ageing time for NR1.5 (a) and NR2.5 (b).  
Lines are plotted as a guide for the eyes  
 
      𝐿200 is plotted as a function of 𝜒𝑣 for samples able to crystallize when strained, in Figure 4.6. 𝐿120 is 
found around 1/3 𝐿200 and 𝐿002 is roughly constant as previously reported in literature [9], [29], [28], [30]. 
The increase of the 𝐿200 with 𝜆, and thus with 𝜒𝑣, is in agreement with studies on filled and unfilled rubbers 
[29], [31] but in disagreement with other works that report no evolution [32] or a decrease with the stretching 
ratio [33]. These discrepancies should come from the difficulty to accurately estimate the width at mid-height 
of the crystalline peak (𝛽 in Eq. 4.4) when the diffracted intensity is weak. To overcome this limitation, our 
strategy consisted in the deconvolution of the WAXS patterns from the highest to the lowest level of 
crystallinity.  
      Some characteristics of the crystal phase are reported in Table 4.2 for each sample for the stretching ratio 
𝜆 = 5. Similarly to previous results [9], [29], the higher the crosslink density, the lower the crystallites 
dimensions. Such behavior is explained by the limitation of crystallite growth by topological constraints 
created by the more numerous crosslinks. A quite similar 𝜒𝑣(𝜆) curve is found for unaged NR1.5 and 
unaged NR2.5 (except that it is more rapidly stopped for NR2.5, cf. Figure 4.7b); thus, at a given crystalline 
volume fraction, the crystallite populations in NR2.5 are much more numerous and smaller. Moreover, 
thermo-oxidation of NR1.5 leads for a given elongation 𝜆 to a decrease of the crystallites sizes while the 
crystal volume fraction increases, meaning that more numerous and smaller crystallites are formed during 
stretching. Such comment cannot be done for aged NR2.5, since after 7 days of thermo-oxidative ageing, it 
breaks before showing any strain induced crystallization. All these results can be related to the elastomer 
network structure which was characterized by MQ NRM.  
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3.4.  MQ NMR experiments 
     Chain length distributions can be characterised by MQ-NMR [24], [25], [34] which also provides 
information about the proportion of noncoupled network defects. The fraction of non-elastic networks 
defects is quantified from the coefficient 𝐵 in Eq. 4.5 and reported in Table S.1 in SI. All non-aged 
networks contain approximatively 3% of non-elastic defects, which is as quite low value, but is expected here 
as the samples are made from high molecular weight chains (𝑀𝑐 < 6200 g.mol
-1), with a relatively high 
crosslink density. 
      The normalized DQ buildup curves are shown in Figure 4.8a. Its increase is more rapid with the most 
crosslinked samples. The corresponding distributions of 𝐷𝑟𝑒𝑠 obtained by regularization fitting procedure are 
shown in Figure 4.8b. Prior to ageing, distribution of 𝐷𝑟𝑒𝑠 are already different between the three samples, 
particularly for non-aged NR2.5, for which the shape of the peak suggests the presence of EAC with much 
smaller contour length than in NR2 and NR1.5. 
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Figure 4.8 : (a) Normalized proton DQ-NMR buildup curves for the different non-aged samples. 
(b) Corresponding Dres distributions  
        
      Evolution of EAC densities after ageing can be estimated from the average value of 𝐷𝑟𝑒𝑠 (cf. Figure 4.9) 
and calculated via the Eq 4.11. It is plotted as a function of 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 in Figure 4.10. A linear relationship is 
found with a slope of 0,874, i.e. close to 1. Even if expected, this slope is different from the one around 2 
found in literature [25], [35]. Note that in these references, a Gaussian distribution was used for 𝐷𝑟𝑒𝑠 whereas 
we used a lognormal one. However, this cannot explain such discrepancy. 
      More interestingly, the fitting line has non-zero y-intercept. It is related to the different time scales which 
are probed in each experiment: in NMR, the response involves chains segments dynamics on a time scale of 
the order 10-4 s, i.e. it also involves all the topological constraints created on each chain by its surrounding 
(often summarized by the concept of “free entanglements”), whereas equilibrium swelling experiments only 
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involves the elastically active chains created by the chemical crosslinks or the trapped entanglements. Thus, 
the measured EAC densities values at non-zero y-intercept may provide an estimate of the molecular weight 
between entanglements (𝑀𝑒) which is found here equal to ca. 5800 g.mol
-1. This value is quite consistent with 
published values from rheological experiments on 1,4-polyisoprene (≈ 6200 g.mol-1) [36]. 
      The standard deviation 𝜎𝑙𝑛  of the Log Normal distribution defined in Eq 4.9 is plotted as a function of 
the average EAC density in Figure 4.11 for the different samples. Prior to ageing, the less distributed 
network is obtained for the less sulfured rubber, NR1.5 (𝜎𝑙𝑛 around 0.18). Thermo-oxidative ageing leads to 
the enlargement of the distribution which becomes less and less symmetric, as evidenced by the increase of 
𝜎𝑙𝑛. The more initially crosslinked the sample, the more important the enlargement of this distribution. These 
results are consistent with previous thermoporosimetry experiments (Chapter 3, thermoporosimetry 
experiments). 
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Figure 4.9 : Normalized proton DQ-NMR buildup curves for the different aged and non-aged  
(a) NR1.5 (b) NR2, (c) NR2.5. 
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Figure 4.10 : Average EAC densities and 𝐷𝑟𝑒𝑠 estimated by MQ-NMR  
as a function of 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 (Data from Chapter 3) assuming an affine model –  
Red dashed line is a linear fit with the corresponding slope. 
Grey dashed lines linked the value of 𝑣critical and Dres critical (discussed later) 
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Figure 4.11 : Distribution width (𝜎𝑁𝑀𝑅) as a function of the average 
EAC density 𝜈𝑁𝑀𝑅. Lines are plotted as a guide for the eyes  
 
4.   DISCUSSIONS 
      As reported in Chapter 3, EAC density of the studied material obtained after processing (55 minutes at 
150°C) increases with the initial concentration of sulfur S8. This latter is not totally consumed in the 
crosslinking reaction during vulcanization process, even if the curing time has been chosen to optimise the 
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initial properties of the materials. Moreover, long polysulfidic bridges and grafted polysulfidic cycles are also 
formed. They are therefore all available for supplementary crosslinking reactions occurring during thermo-
oxidative ageing at 77°C. They are more important for NR2.5 due to a higher concentration of residual sulfur 
content and polysulfidic cyclic groups along the polymer chains. Such evolutions modifies the materials 
mechanicals properties (Figure 4.3), in particular the rupture one (Figure 4.5). The observed decrease in 
strain at break with increasing ageing time is consistent with the increase of the EAC density, since  𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 
should be related to the maximum extensibility of the Elastically Active Chains (this one decreasing with their 
initial contour length). Following this approach, theorized by Kuhn, 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 should depend on the inverse 
square root of the EAC density [1] : 
 
           𝝀𝒃𝒓𝒆𝒂𝒌 ∝ 𝑲. 𝝂
−𝟏/𝟐 (4.12) 
     𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 is therefore plotted as a function of 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 in log scale in Figure 4.11.  
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Figure 4.12 : Elongation at break as a function of 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 for NR1.5, NR2 and NR2.5 after 
thermo-oxidative ageing. Measurements performed at 25°C. 
 
      This plot displays two domains separated by the usual stretching ratio at the onset of crystallization           
𝜆𝑐 = 4 (at 25°C). For 𝜆 < 𝜆𝑐, a proportionality is indeed found, with a negative slope around -0.72. This slope 
is different from the 0.5 predicted by Khun. It is however close to the one found by Ahagon (slope of -0.75) 
with filled NR conventionally crosslinked or by Akagi with hydrogels (slope of -0.65) [36]. Like these authors, 
we do not have explanations for these intriguing results. It is worth mentioning that Ahagon performed 
tensile test with a crosshead speed of 8.33 mm.s-1 [7] which suggests that the used strain rate is much larger 
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than the one we used (0.025 mm.s-1). With this rate, the strain induced crystallization in his materials is 
unlikely. 
 
      The DSC results (Figure 4.2) show that after 12 months at -31°C , thermal crystallization only occurs in 
NR1.5 non aged, aged 7 days or 14 days, and non aged NR2.5. In spite of the lack of results for NR2, these 
findings suggest that the proportionality between ln (𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘) and 𝜈 is only verified for materials which cannot 
or have difficulties to thermally crystallize. For these materials, the crosslink density may be too large after 
ageing to enable the crystallites nucleation. Conversely, for samples which can deform above 𝜆𝑐 = 4, 
elongations at break is higher than the one predicted by the drawn line in Figure 4.11. In that case, WAXS 
experiments have shown that these samples can crystallize (cf. Figure 4.6). This phenomenon seems to act as 
a reinforcement mechanism and improves the material rupture properties. 
 
      It is noteworthy that the extrapolation of the (𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 = 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔
−0,72) curve cut the horizontal line 
𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 = 4 at  𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔, around 1.7*10
-4 mol.cm-3 (so called hereafter 𝜈𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙), i.e. for a 𝑀𝑐 value of 5400 
g.mol-1. Such value corresponds approximately to the molecular weight between physical entanglements in 
natural rubber [36] and is remarkably close the one previously deduced from Figure 4.10. This value was 
already found to be a key parameter for the crystallization rate in natural rubber [29], and the results of 
Candau also suggests that the EAC with this molecular weight are at the origin of the most numerous 
crystallites population appearing during stretching [28].  
 
     Given their EAC density, non-aged NR2.5 and NR2 aged 7 days (highlighted by a grey circle in Figure 
4.12), one would have expected that they follow the same trend as the samples whose 𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is above 
1.7*10-4 mol.cm-3. However, their rupture occurs for  beyond the onset of crystallization  𝜆𝑐  =  4. This 
result could be explained by their chain length distributions, which may contain a sufficient fraction of EAC 
long enough to crystallize before breaking. In other words, we suggest that in these samples, in spite of their 
high crosslink density, weakly crosslinked domains or phase (𝜈 < 𝜈𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙)  exist which can reach 𝜆𝑐 and 
therefore crystallize. This is supported by the fact that, conversely to NR1.5 aged 21 days, the non-aged 
NR2.5 is indeed able to crystallize at -31°C (Figure 4.2).  
 
       Although the 𝐷𝑟𝑒𝑠 distribution is not a quantitative representation of EAC distributions (since it is 
actually the results of the convolution of this distribution with the one related to the coupled segments 
dynamics in each EAC), it enables an insightful semi-quantitative comparison of the EAC length distribution 
of the different samples. A 𝐷𝑟𝑒𝑠 𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙 can be deduced from the previous 𝜈𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙 value by the use of 
Figure 4.10. One read on this figure the value 0.21. Using the distributions presented in Figure 4.9, we 
propose to calculate a parameter from the 𝐷𝑟𝑒𝑠 distribution: 
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           𝑷(%) =
𝑨𝒓𝒆𝒂 𝒇𝒐𝒓 𝑫𝒓𝒆𝒔 <  𝑫𝒓𝒆𝒔 𝒄𝒓𝒊𝒕𝒊𝒄𝒂𝒍
𝑻𝒐𝒕𝒂𝒍 𝑨𝒓𝒆𝒂
 (4.13) 
 
      A schematic description of its calculation is ascribed in SI (cf. Figure S.4). This parameter qualitatively 
provides an estimate of the proportion of chain 𝑃(%), which can crystallize under strain. Elongation at break 
of all the samples is plotted as a function of 𝑃(%) in Figure 4.13. The maximal crystal volume fraction 𝜒 (in 
%) is also reported. The plot displays two different regimes. For 𝑃(%) ≥ 15%, natural rubber is able to reach 
the onset of crystallization 𝜆𝑐 = 4. Above this value, rupture properties are governed by the ability of some of 
the chains to crystallize when stretched. The largest P(%), the highest the maximal crystal volume fraction, 
and the highest the elongation at break. Below 𝑃(%) < 15%, the material cannot crystallize and the rupture 
properties are governed by the maximal extensibility of the EAC. This minimum value of 15% needed for the 
material to crystallize under strain may be related to the EAC fraction needed to create a phase which can 
reach 𝜆𝑐 = 4. Thus, the data of non-aged NR2.5 and NR2 aged 7 days in Figure 4.12 are explained by their 
specific EAC length distribution which enables the material to reach the elongation at the crystallization onset 
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Figure 4.13 : Elongation at break as a function of P(%) for NR1.5, NR2 and NR2.5. P(%) 
represents the proportion of material for which 𝐷𝑟𝑒𝑠 is below 𝐷𝑟𝑒𝑠 𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙.  
The number in % represents the crystal volume fraction 𝜒𝑣 measured at 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘  
   
5.  CONCLUSIONS 
      Aged or unaged conventionally crosslinked natural rubbers are far from being model materials to study 
the relationship between elongation at break and the network structure in elastomer. Nevertheless, the careful 
examination of their mechanical properties, of their ability to crystallize thermally or under strain, completed 
by MQ-RMN data enables to understand the evolution of their elongation at break with their ageing. Ageing 
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have obviously consequences on the average EAC density, and on the EAC length distribution. Conversely to 
the former, this latter is actually not the main parameter of the evolution of elongation at break in elastomers 
which do not crystallize (as far as the quantity of free chains and dangling chains stays negligible, which is also 
the case in this study). However, it becomes an important parameter in crystallizable materials like NR, since 
it will control the quantity of chains which can be stretched enough to crystallize. When this quantity is large 
enough, the material can be stretched up to 𝜆𝑐, i.e. up to an elongation ratio at which the crystallization 
process will enable to increase both the material elongation and the stress at break.  When the quantity of 
long chains is too low, whether this is due to the initial crosslinking process or to the material ageing, the 
elastomer will break at an elongation ratio which is seemingly governed by the average EAC density. A power 
law then links both quantities. The found exponent is consistent with other published works and different 
from the -0.5 predicted by the Kuhn approach. The authors assumption is that this exponent is the 
consequence of a specific relationship between the EAC length distribution, and their spatial distribution. 
Indeed, this should pilot the formation of the EAC percolating paths which first break during the material 
elongation. 
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7.  SUPPORTING INFORMATIONS 
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Figure S.1 : Deconvolution and fitting of a WAXS pattern. (NR1.5 for λ = 6)   
  NMR exp. Swelling exp. Mechanical exp. 
Sample code 
Days of 
ageing 
νRMN  
(10-4 mol.g-1) 
B 
(%) 
νswelling  
(10-4 mol.cm-3) 
Fs 
(%) 
νmecha  
(10-4 mol.cm-3) 
NR1.5 
0 1.53 3.23 1.47 ± 0.08 3.5 1.57 ± 0.20 
7 1.71 3.20 1.69 ± 0.08 3.5 2.00 ± 0.25 
14 1.81 3.24 1.87 ± 0.08 3.7 2.05 ± 0.22 
21  2.01 ± 0.08 3.6 2.25 ± 0.10 
NR2 
0 1.78 2.70 2.03 ± 0.08 4.0 2.14 ± 0.20 
7 2.09 3.30 2.55 ± 0.08 4.0 2.79 ± 0.37 
14 2.23 3.43 2.98 ± 0.08 4.1 2.70 ± 0.22 
21 2.35 2.90 3.52 ± 0.08 4.2 3.39 ± 0.22 
NR2.5 
0 2.11 4.06 2.49 ± 0.08 4.5 2.28 ± 0.19 
7 2.39 3.96 3.14 ± 0.08 4.5 3.22 ± 0.28 
14 2.58 3.33 3.85 ± 0.08 4.6 3.97 ± 0.52 
21 2.60 3.21 4.19 ± 0.08 4.5 3.76 ± 0.34 
Table S.1 : Characteristics of the NR Elastomers 
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Figure S.2 : DSC melting curves (10°C.min-1) of NR1.5_Eff after 3 months 
 at -25°C and the corresponding crystal weight fraction in %. 
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Figure S.3 : DSC melting curves (10°C.min-1) for non-aged and aged NR after 12 months 
 at -31°C and the corresponding crystal weight fraction in %.  
 
 
 
Figure S.4 : Schematic description of the calculation of the area under 𝐷𝑟𝑒𝑠 𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙  
for non-aged NR2.5. 
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Influence of fillers on rupture properties 
of carbon black filled natural rubber 
during ageing at moderate temperature 
 
 
      Le chapitre précédent s’appliquait à comprendre le lien subtil entre l’architecture d’un réseau non chargé 
vulcanisé de manière conventionnel et les propriétés en rupture suite à leur vieillissement thermo-oxydant. 
Cependant, les caoutchoucs naturels utilisés dans le domaine du pneumatique sont mélangés à des charges 
(noir de carbone) afin d’améliorer leurs propriétés mécaniques. Ce chapitre est destiné à évaluer l’influence de 
ces charges sur l’évolution de la structure pendant le vieillissement thermo-oxydant et l’impact de cette 
évolution sur le phénomène de cristallisation sous tension et sur les propriétés en rupture. Ce chapitre est une 
ébauche d’article et son introduction sera rédigée ultérieurement.  
 
 
  
5. 
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1.  EXPERIMENTAL 
1.1.  Materials and samples processing 
      The materials are filled natural rubber, obtained by gum vulcanization (Technically Specified Rubber TSR20) according to 
the recipe given in Table 5.1. Three different sulphur concentrations are tested. In these so-called “conventional” systems, the 
Sulfur/CBS ratio is above 1 in order to obtain network which contain mainly polysulfide bridges. This ratio is kept constant to 
ensure a same average length of the sulfur bridges. Some studied samples contain 50 grams of fillers per 100 grams of rubbers 
and one sample has 30 grams of filler (i.e. NR2.5_30). First, the gum is introduced in an internal mixer and sheared at 50 
rpm for 2 min at 50 °C. Then the vulcanization ingredients are added and the so-formed mixture is sheared for 5 minutes at 
50°C. The material is subsequently sheared at 70 rpm in an open mill for 5 minutes at 70 °C. Thin sample sheets (0.8 mm in 
thickness) are finally obtained by hot pressing (30 bars) under nitrogen flux at 150°C. The cure times are estimated from the 
torque measurements performed with a Monsanto analyzer. As a convention, they are defined as 98% of the maximum torque 
value (𝑡98). Dumbbell-shaped samples, with a 6 mm gauge length (l0) and 0.8 mm thickness, are machined. The average density 
of the elastically active chain (EAC) ν is estimated from the swelling ratio and the Flory-Rehner equation [15].  
 
Sample code NR1.5 NR2 NR2.5 NR1.5_50 NR2_50 NR2.5_30 NR2.5_50 
NRa, phrb 100 100 100 100 100 100 100 
CB 347c    50 50 30 50 
6PPDd, phr 3 3 3 3 3 3 3 
Stearic Acid, phr 2 2 2 2 2 2 2 
Zinc Oxide, phr 5 5 5 5 5 5 5 
CBSe, phr 0.5 0.75 1 0.5 0.75 1 1 
Sulfur, phr 3 4.5 6 3 4.5 6 6 
ν (*10-4 mol.cm-3)f 1.5 2 2.5 1.5 2 2.5 2.5 
t98, min 55 55 55 32 32 37 32 
a Natural rubber TSR20. 
b Parts by weight for hundred parts of rubber. 
c HAF (High Abrasion Furnace) Carbon Black 347. 
d N-(1.3-dimethylbutyl)-N’-phenyl-p-phenylenediamine. 
e N-Cyclohexyl-2-benzothiazole sulfenamide. 
f Average density of elastically active chains estimated from swelling measurements  and corrected from the 
presence of fillers as explained below. 
 
Table 5.1 : Sample recipes and initial EAC density. 
1.2.  Ageing conditions 
      All materials were submitted to thermo-oxidative (TO) and thermal ageing at 77 °C from 0 to 21 days. To fulfill thermal 
conditions (absence of oxygen), the samples were first submitted to a degassing step. This specific protocol used a specific device and 
a succession of 3 steps described in Figure 3.1.  
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Figure 5.1 : Schematical view of the under vacuum device and the procedure to remove oxygen 
from the sample. 
      
      The samples are sealed in multilayer envelop (aluminum + cardboard) impermeable to air. They are put in a dedicated 
system made of two chambers (cf. Figure 3.1). First, the vacuum pump extracts the air from the vacuum pack (Step ①), then 
the valve of this pack is closed (Step ②). Afterwards the vacuum is made inside the glass chamber (Step ③). A the end of the 
third step, the vacuum pack swells due to desorption of air from the sample.. These three steps are repeated until the swelling of 
the vacuum pack becomes unnoticeable, indicating a total gas desorption. Finally, the vacuum pack is sealed before returning to 
atmospheric pressure. When not tested, all the samples are then stored at 7 °C to avoid any degradation. When tested, they are 
first maintained at 60°C during 5 min to avoid any presence of crystallites.  
 
1.3.  Instruments 
1.3.1.  Thermal crystallization  
      Samples of 10 mg were cooled in a freezer (at -31°C) during one year. This temperature has been chosen to favor the crystal 
nucleation. It is slightly below -25°C which is the temperature needed obtain the highest crystallization rate with efficiently 
crosslinked NR [16], [17], [18] and uncrosslinked NR [17], [19] (cf. Figure S.2). This difference is ascribed to the more 
difficult nucleation of crystallites for these materials which are more crosslinked and in which polymer chains are likely more 
functionalized by sulfide pendant groups ([20] and Chapter 3). After thermal crystallization, samples are then transferred in a 
Perkin–Elmer Pyris Diamond calorimeter (DSC), using a cryo-transfer specimen holder. They are pre-cooled in the DSC cell at 
-40°C followed by an isothermal step at –50°C for 2 min. They are then heated at 10°C.min-1 up to 30°C in order to melt all 
crystallites. Crystallinity (crystal weight fraction) was deduced from heating scans using the relationship 𝑋𝑐 =
𝛥𝐻𝑓
(1−𝑦)𝛥𝐻𝑓°
 where y 
is the filler weight ratio, ∆𝐻𝑓 the specific melting enthalpy of the sample and ∆𝐻𝑓 and ∆𝐻𝑓° = 67.3 J.g
-1 that of the perfect 
orthorhombic NR crystal [17]. 
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1.3.2.  Rheometry analysis 
      Cure characterization was carried out with an Alphamodel ODR2000 oscillating disk rheometer in accordance with 
ASTM D2084-92. Evolution of torque has been followed on samples sheets (2 mm) at 150°C from 0 to 100 minutes.  
 
1.3.3.  Swelling measurements : 
            Swelling measurement provides the elastomer network chain density (from the swelling ratio 𝑄) and the fraction of the 
chains that does not belong to the elastically active network (from the soluble fraction 𝐹𝑠). The swelling procedure is as follows: 
samples with an initial mass 𝑚𝑖 is introduced in the solvent (these experiments are performed with toluene and cyclohexane) for 5 
days in order to reach the swelling equilibrium at room temperature. Then, the swollen material having a weight 𝑚𝑠 is dried 
under vacuum at 50 °C during one day resulting in a final sample mass 𝑚𝑑 . The swelling ratio 𝑄 of the polymer and the 
soluble fraction 𝐹𝑠 are then calculated through the Eq. 5.1 and 5.2 :  
 
         𝑸 =
𝟏
𝑽𝟐
= 𝟏 + 
𝝆𝒑 
𝝆𝒔
× (
𝒎𝒔
𝒎𝒅
− 𝟏) 
 
 
(5.1) 
      𝑭𝒔 = 𝟏𝟎𝟎 × (
𝒎𝒊 −𝒎𝒅
𝒎𝒊
) 
 
(5.2) 
      Where 𝜌𝑝 and 𝜌𝑠 correspond to the density in g.cm
-3 of the polymer and the solvent respectively (0.92 for natural rubber, 
0.87 for toluene and 0.78 for cyclohexane). From the volume fraction 𝑉2 of polymer in the swollen mass (inverse of 𝑄), the 
elastic active chain (EAC) density 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is estimated using the Flory-Rehner equation ,with affine assumption [15]. 
𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is the summation of the active chain density created by trapped entanglements and by the chemicals crosslinks formed 
during the vulcanization process : 
         𝒗𝒔𝒘𝒆𝒍𝒍𝒊𝒏𝒈 = −
[𝐥𝐧(𝟏 − 𝑽𝟐) + 𝑽𝟐 +  𝝌 ∗ 𝑽𝟐]
𝑽𝟏 ∗ (𝑽𝟐
𝟏
𝟑 − 𝟐 ∗
𝑽𝟐
𝒇
)
 
(5.3) 
      Where 𝜒 the Flory-Huggins interaction parameter is 𝑉1 is the molar volume of the solvent (107.9 cm
3.mol-1 for cyclohexane 
and 106.3 cm3.mol-1 for toluene) and 𝑓 is the crosslink functionality. The low soluble fraction of the processed material (below 
5% weight, this fraction being mainly curative residuals) suggests that most of the chains belong to the rubber network; thus 𝑓 
can be taken equal to 4. As recently mentioned by Valentin et al, the Flory-Huggins interaction parameter 𝜒 has a strong 
impact on the calculated 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 [21]. A widely used equation to estimate this parameter is based on the Hildebrand 
solubility constants : 
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        𝝌 =  𝛘𝒔 + 
𝐕𝟏
𝐑𝐓
(𝜹𝒔 − 𝜹𝐩)² (5.4) 
      Where 𝛿𝑠 and 𝛿𝑝 are the solubility parameters for solvent and polymer respectively, 𝑅 the ideal gas constant and 𝑇 the 
absolute temperature. The first factor 𝜒𝑠  is an entropic contribution and was found empirically equal to 0.34 for non-polar 
systems [22]. During thermo-oxidative ageing, oxygen modifies the chemical nature of the elastomer network by oxidation (i.e. 
there is formation of polar functions on the chains). Thus, the chemical affinity between the solvent and the polymer and therefore 
the value of the interaction parameter 𝜒 changes. Considering that the concentration of elastically active chains 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is 
identical regardless of the nature of the good solvent used, the observation of different swelling ratio with different solvent is 
inevitably linked to a modification of 𝜒 (and 𝛿𝑝). Thus, swelling measurements with two good solvents make possible the 
estimation of the solubility parameter of the polymer 𝛿𝑝 via Eq. 3.4. The calculations associated with these measurements are 
detailed in SI of Chapter 3 (S.5)   
 
1.3.4.  Mechanicals Test 
      Tensile tests were performed with an MTS device equipped with a temperature-controlled chamber. Digital image correlation 
(DIC) was used to obtain the corrected strain along the sample until rupture. Experiments were conducted at 25°C with a true 
strain rate of 4.2*10-3 s-1 on Dumbbell-shaped samples, with a 6 mm gauge length (𝑙0) and 0.8 mm thickness. For 
reproducibility, three samples were tested. Given their good reproducibility, only one stress-strain curve is reported. Rubber 
elasticity theory predicts a direct proportionality between the nominal stress and the modulus in the linear regime and can be fitted 
with the semi-empirical law proposed by Mooney and Rivlin [23] :  
 
                𝝈𝒏𝒐𝒎𝒊𝒏𝒂𝒍 =
𝑬
𝟑
(𝝀 − 
𝟏
𝝀²
) 
(5.5) 
 
      Where 𝜎𝑛 is the nominal stress, 𝐸 the young modulus and 𝜆 the elongation ratio 𝑙/𝑙0, where 𝑙(𝑙0) is the initial (elongated) 
length of the sample. The curve were fitted between 𝜆 = 1 to 𝜆 = 1.15. The EAC density considering an affine assumption is 
related to the young modulus through this equation:  
 
                         𝝂𝒎𝒆𝒄𝒉𝒂 =
𝑬
𝟑𝑹𝑻
 (5.6) 
       
      Where 𝑅 corresponds to the perfect gas constant (8.314 J.mol-1.K-1) and 𝑇 the absolute room temperature (298.15 K). 
1.3.5.  In-situ WAXS 
      The in-situ WAXS experiments are carried out on the D2AM beamline of the European Synchrotron Radiation Facility 
(ESRF) in order to have high resolution. The X-Ray wavelength is 1.54 Å. A homemade stretching machine allowing the 
symmetric deformation of the sample was used to probe by X-Ray the same sample position during stretching at 4.2*10-3 s-1. The 
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two-dimensional (2D) WAXS patterns are recorded every 10 seconds. The background is properly measured in absence of any 
sample and can be substracted to the total intensity scattered in the presence of the rubber sample. The corrected scattering 
intensity is finally corrected, taking into account the continuous variation of the sample thickness and possible incident beam 
fluctuations. The presence of filler is also taken into account by substracting its signal (obtained from the scattering pattern 
measured with N347) to the corrected intensity. Each scattering pattern is integrated azimuthally. It is worth mentioning that the 
amorphous intensity is averaged in the polar and equatorial directions (for an azimuthal angle of 25° in each direction) in order 
to take into account the orientation of the amorphous phase during sample stretching  for the correct calculation of χ. The 
deconvolution of the curve 𝐼 =  𝑓(2𝜃) shown in Figure S.1 enables the extraction of the intensity at the peak top and the 
width at half height of each crystalline peak and the intensity at the peak top of the amorphous phase. The volume fraction of 
crystallinity named 𝜒𝑣 is then calculated using the Mitchell approach, this approach having been validated in (Chapter 7):  
                  𝝌𝒗 (%) =  
𝑰𝒂𝟎 − 𝑰𝒂𝝀
𝑰𝒂𝟎
 (5.7) 
      where 𝐼𝑎0 and 𝐼𝑎𝜆 are the intensity of the amorphous phase at the peak top in the unstretched and stretched state 
respectively. The average crystallite sizes  𝐿ℎ𝑘𝑙 in the direction normal to the (hkl) planes are estimated from the Scherrer 
equation:  
            𝑳𝒉𝒌𝒍 (%) =  
𝑲𝝀𝒘
𝜷𝐜𝐨𝐬 (𝜽)
 (5.8) 
      Where 𝜆𝑤 is the wavelength and 𝜃 the Bragg angle. As shown in Figure S.1, each crystalline peak is fitted with a 
Lorentzian function is which the half width at the half height is 𝛽. According to the parameters chosen for the simulation of the 
experimental peak, the value selected for 𝐾 is 0.64 [16].  
 
 
2.  RESULTS  
2.1.  Influence of reinforcing fillers on non-aged samples 
2.1.1.  Vulcanization at 150°C 
      Figure 5.1 displays the torque evolution as a function of cure time at 150°C for NR2.5_50 and NR2.5. It 
continually increases during the vulcanization until a maximum is reached at 𝑡98= 32 minutes for NR2.5_50 
and 𝑡98= 55 minutes for the unfilled one. This result is consistent with previous works where it was found 
that with CBS type accelerator, CB acts as a catalyst of the reactions preceding crosslinking and reduces 𝑡98 
[24].  
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Figure 5.1 : (a) Analysis of the torque as a function of cure time at 150°C 
between filled NR2.5_50 and non-filled NR2.5 
(b) Superposition of the two curves taking into account a reinforcement and a time scale factors  
     
      Beyond this optimal time, the torque value decreases with time. This behavior has been ascribed to the 
cleavage of polysulfide crosslinks, i.e. the reversion process [25]. Actually, the torque value in CB filled 
material is the result of the reinforcement of the matrix by the fillers. For an identical matrix in the filled and 
unfilled material, the torque of the former should be equal to the torque of the latter multiplied by a 
reinforcement factor. Applying a factor of 3.9 (which will be justified later) to the torque value of the filled 
material, and a factor to the time scale (equal to the ratio of the two 𝑡98), the torque curve obtained is 
remarkably similar to the experimental one of the filled NR2.5_50. This suggests that introduction of CB 
accelerates all the vulcanization process. This raise the question of the possible difference in the nature of the 
sulfur bridges created, as this creation is more rapid. Literature on the topic is contradictory, as some authors, 
based on differential swelling method to identify the sulfur bridges, claim that CB promotes long sulfur 
bridges formation [7], [8], [26], whereas others, claim the contrary [27]. In our case, like in [24] with CBS 
accelerators, the reversion process is accelerated in the same way as the crosslinking process. From this sole 
result it is difficult to establish if the filler introduces a difference in the length of the polysulfidic bridges, and 
if the elastomer architecture is different. To study this one, MQ-NRM experiments were performed.  
2.1.2.  Chain length distribution by MQ-NMR 
      Unfilled and filled NR2.5 have been characterized by Multi-Quantum solid NMR. As already explained in 
the methods section in Chapter 4 (cf. Figure 4.1), the 𝐷𝑟𝑒𝑠 distributions can be obtained by a regularization 
fitting procedure of the normalized buildup DQ curves. These curves and their corresponding 𝐷𝑟𝑒𝑠 
distribution for NR2.5 and NR2.5_50 are shown in Figure 5.2. This shows that presence of fillers does not 
significantly change the peak position (~ 2%) and its shape.  This supports the conclusion that, in spite of an 
acceleration of all the mechanisms by the CB presence, this filler does not significantly modify the network 
structure (note however that it does not enable to conclude on the nature of the sulfur bridges). 
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Figure 5.2 : (a) Normalized proton DQ-NMR buildup curves between 
non-filled and filled NR2.5 (b) Corresponding 𝑫𝒓𝒆𝒔 distributions 
2.1.3.  EAC density in the presence of fillers 
      In unfilled rubbers, the swelling restriction is due to crosslinks connecting the polymer chains, which limit 
their extension and diffusion. In filled rubbers, fillers can play the role of additional crosslinks because of 
possible strong interactions with the polymer chains. When the filler-matrix interactions resists to swelling, it 
mechanically leads to a significant restriction of the swelling of the polymer matrix in the filler vicinity and 
therefore to an overestimate of the EAC density.  
      The estimation of this restriction is complicated by the fact that the matrix, at the same time as it is 
constrained by its interaction with the fillers, is also subjected to swelling. Therefore, for its exact calculation, 
the physics aspects of stretched polymer chains and the thermodynamics of swelling must be combined. 
Sternstein [28] proposed this type of approach and proposed a system of equations whose the solution is 
non-immediate and not very practical. Moreover, its calculation assumes that the fillers are diluted spheres. 
Such assumption is not compatible with the volume fraction introduced in our samples. Lequeux [29] 
proposed to simplify the problem by considering the swelling restriction only from a mechanical point of 
view. For that, he had to estimate a Poisson coefficient of the swollen matrix which appears to be an 
adjustable parameter. In spite of this drawback, the obtained equation is more readily usable, and enables a 
consistent description of some experimental results. Nevertheless, this description needs also some 
assumption on the mechanical quality of the interface which is taken into account through the use of an 
additional parameter, related to the thickness of an interphase whose the properties are different from the 
matrix one. To sum up, the estimation of a swelling coefficient for a matrix in the presence of filler is not 
trivial. Nevertheless, Lorenz and Parks proposed an empirical equation which relates the swelling ratio of 
unfilled elastomer (1/𝑉2𝑛𝑜𝑛−𝑓𝑖𝑙𝑙𝑒𝑑)  matrices with the swelling ratio of the corresponding composites 
(1/𝑉2𝑓𝑖𝑙𝑙𝑒𝑑 ) processed in the same conditions [30] :  
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𝑽𝟐𝒏𝒐𝒏𝒇𝒊𝒍𝒍𝒆𝒅(𝟏 − 𝑽𝟐𝒇𝒊𝒍𝒍𝒆𝒅)
𝑽𝟐𝒇𝒊𝒍𝒍𝒆𝒅(𝟏 − 𝑽𝟐𝒏𝒐𝒏𝒇𝒊𝒍𝒍𝒆𝒅)
=  𝒂 × 𝒆−𝒛 + 𝒃       (5.9) 
      Where 𝑧 is the ratio of carbon black per hundred ratio of rubber.  They found the same coefficients for 
several vulcanization systems (efficient or semi-conventional), filled with different filler loading (HAF-CB 
type). This implied that the presence of these fillers does not significantly modify the crosslink density of 
these matrices. Such interpretation was supported by Porter [31], and is consistent with our previous MQ-
RMN result.  
      We applied equation Eq 5.9 to the experimental data deduced from the swelling measurements for our 
materials. A straight line was also found (R² = 0.99), which also supports the idea that the filler presence does 
not influence the matrix EAC density (note that this will be also supported further with the swelling data for 
the aged samples). Note that the superimposition of the NR1.5_50, NR2_50, and NR2.5_50 data points 
suggests that this absence of influence of the CB-HAF on the EAC density is independent on the 
concentration of vulcanizing agent (in the tested range). The numerical constants 𝑎 and 𝑏 were found equal 
to 1.346 and -0.35 respectively. Additionally, as described in SI, we applied the Lequeux procedure [29], for 
aged and unaged samples, which leads to the same conclusion (cf. Figure S.4). 
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Figure 5.3: Eq 5.9 applied to the swelling data for unaged samples. 
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Figure 5.4:  Weight fraction of crystallinity as a function of the studied materials 
from 3 to 12 months at -31°C.  
2.1.4.  Thermal crystallization of unaged samples at -31°C 
      Heating curves and corresponding crystal weight fraction in % of non-aged NR1.5 and NR1.5_50 after 
12 months spent at -31°C are presented in SI (cf. Figure S.3). The reported crystal weight fraction 
corresponds roughly to the stabilized one as its measurements at 3, 6, 9, and 12 months indicates a negligible 
evolution of its value between 9 and 12 months (cf. Figure 5.4). This value is the highest for NR1.5_50 and 
then rapidly decreases for higher values of 𝜈. For the most degraded materials (aged NR2.5) whose the EAC 
density is higher, no cold crystallization was observed 
      The introduction of fillers leads to a reduction of the maximum crystallinity level of 10-15%. The 
thermograms in SI (cf. Figure S.3) also show a decrease in the crystallites size. These results are consistent 
with those previously reported by Chenal et al with unvulcanized rubber filled by N234 CB fillers [17]. In this 
paper, the introduction of 45 phr of fillers increases the time needed to observe the first crystallites by a 
factor around 1.3, and decrease the reachable crystallinity weight fraction from 40% down to 36%. The 
striking similarity with our data suggests that the modification of the crystallization ability is not necessarily 
related to the presence or not of crosslinks. Thus, the filler influence should be better ascribed to a mobility 
reduction of the polymer chains in the filler vicinity. Such explanation is supported by the large surface of 
interface with nanoscopic filler. The fraction of polymer with a perturbed mobility, needed to decrease by 10-
15% the crystallinity weight fraction, should be of the same order (10-15%). This corresponds, with N347 
whose diameter is given equal to 27 nm, to a core thickness around the particle of ca. 1nm. Such value is 
usually proposed in nanocomposites [31].  
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Figure 5.5 : Stress-Strain curve of demullinized samples until rupture at T = 23°C 
and strain rate at 4.2*10-3 s-1
2.1.5.  Mechanical properties 
      Tensile stress-strain curves of filled (with HAF-CB 347) and unfilled natural rubber samples are shown in 
Figure 5.5. As commonly observed during the stretching of natural rubber, a stress upturn is observed which 
is associated to the onset of crystallization (this will be confirmed in the next section). In the presence of 
fillers, the stress upturn is at 𝜆 around 2, and 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 is decreased. Additionally, the increase in EAC density, 
due to the increase in initial sulfur contents, significantly decreases the elongation at break for unfilled and 
filled rubbers.  
2.1.6.  Strain-induced crystallinity behavior 
       Crystal volume fraction 𝜒𝑣 measured in situ by WAXS during uniaxial deformation for NR1.5_50 and 
NR2.5_50 and their corresponding matrix NR1.5 and NR2.5 are reported on Figure 5.6 (No data were 
recorded for NR2 and NR2_50). The X-rays measurements show that the crystallites appear at 𝜆 around 4 
for the unfilled samples; moreover, the EAC density does not seem to modify the crystallization onset. For 
filled rubbers, the onset of crystallization is found at  around 2.3 and does not depend either on the EAC 
density. 𝐿200 is plotted as a function of 𝜒𝑣 in Figure 5.7. This value tends towards a maximum value around 
100 Å, 70 Å, 60 Å and 32 Å for NR1.5, NR1.5_50, NR2.5 and NR2.5_50 respectively. Thus, introduction of 
fillers hinders the crystallites growth. This is in agreement with experimental results from previous studies [1], 
[32], [33]. 
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
 
- 158 - 
 Chapitre 5 
      The introduction of a rigid phase such as carbon black modifies the spatial distribution of strain in the 
filled rubber. Indeed, as this rigid phase bears very little strain, the strain in the soft phase (i.e. rubber) exceed 
the macroscopic one. A simple physical model of that strain amplification was developed by Nielsen [6]. In 
this model, the filler particles are linked to the polymer in a series arrangement where a perfect adhesion is 
assumed between the two phases. Thus, the local stretching ratio of the filled natural rubber matrix (𝜆’) is 
evaluated with the following equation:  
 𝝀′ =
(𝝀 − 𝟏)
(𝟏 − 𝝋
𝟏
𝟑)
+ 𝟏 (5.10) 
      Where 𝜆 is the macroscopic stretching ratio and 𝜑 the filler volume fraction. This correction is found to 
be the most successful to estimate the local stretching ratio and has been previously used in many studies 
analyzing the phenomenon of strain-induced crystallization in filled natural rubber [1], [5], [32]. Thus, it is 
used to replot the crystallinity evolution of NR1.5_50 and NR2.5_50 versus 𝜆 assuming that the only effect 
of fillers is its strain amplification. The “corrected” curves, displaying 𝜒𝑣 versus 𝜆 of the rubber matrix can be 
compared to the one obtained for unfilled matrices NR1.5 and NR2.5 in Figure 5.6. Above the onset of 
crystallization, the slope 𝑑𝜒𝑣/𝑑𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙  decreases with the addition of fillers for both materials. Such behaviors 
has been already observed in the work of Chenal et al. [1] in which the same strain amplification factor was 
applied. This supports the previous interpretation of the DSC curves that the presence of fillers perturbs the 
strain induced crystallization (cf. Figure S.3). 
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Figure 5.6 : Crystallinity curves versus 𝜆 at low strain rate (4.2*10-3 s-1) for non-filled (thin circles 
symbols)  and filled (filled symbols) NR1.5 (a) and NR2.5 (b) samples until rupture at T = 23°C. 
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Figure 5.7 : L200 versus χ during the loading phase of test at RT and slow strain rate 
(4.3 10-3 s-1) for non-filled and filled NR1.5 (a) and NR2.5 (b) up to 
Rupture, at T = 23°C. 
 
 
2.2.  EAC density evolution after ageing at 77°C 
      As previously observed for unfilled NR (cf. Chapter 3), thermo-oxidative ageing at low temperature 
(77°C) leads to a modification of the network structure, mainly by crosslinking mechanisms. Introduction of 
carbon blacks in NR could accelerate or inhibit oxidation reactions [14]; for instance, numerous crosslinks 
after TO ageing between the fillers particles and the NR matrix could be formed and cause less swelling in 
their vicinity. 
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Figure 5.8 : Eq 5.4 applied to TO aged NR1.5_50 and NR2.5_50. 
 
     We have plotted on Figure 5.8 the swelling data for the TO aged samples. Given the experimental error, 
one can conclude that they superimpose on the straight line calculated with the parameters found for non-
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aged samples (cf. Figure 5.3). This superimposition again suggests that the fillers have a negligible influence 
on the network modifications induced by TO.  
      Figure 5.9a report the evolution of the EAC densities during TH ageing from 0 to 21 days for NR1.5_50 
and NR2.5_50, calculated with the Eq. 5.9 and the parameters previously found. Conventionally crosslinked 
rubbers display an increase of 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 after 7 days. Beyond this ageing time, 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 does not longer 
evolve for both samples. As expected, evolution of the 𝛿𝑝 (cf. Figure 5.9b) is found constant which indicates 
that no oxygen is involved in the degradation chemical mechanisms of NR1.5_50 and NR2.5_50.  
      EAC densities during ageing of filled materials are compared to the ones obtained during ageing for 
unfilled rubbers in Figure 5.9a (data from unfilled rubbers are presented by dashed lines for TH and solid 
lines for TO). The same evolution is found for filled and unfilled rubbers, which supports the calculation of 
𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 in the filled matrix. In addition, the same correlation is found between the evolution of 𝛿𝑝 and the 
EAC density (cf. Figure 5.9b). Note that the data treatment of Eq. 5.9 assumes that the swelling restriction 
due to the fillers is the same for aged and non-aged samples. As a consequence, a discrepancy between filled 
and unfilled rubbers data in Figure 5.9a should be ascribed to a different ageing process. Given the error bar 
on 𝑣𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔, the small differences observed suggests that the filler influence, if it exists, is not significant. 
0 7 14 21
1.0
1.5
2.0
2.5
3.0
3.5
4.0
4.5
5.0
5.5
6.0
 NR2.5_50 TO aged
 NR2.5_50 TH Aged
 NR1.5_50 TO Aged
 NR1.5_50 TH Aged
Ageing Time / Days
  
  

sw
e
ll
in
g
 /
*
10
- 
4
m
o
l.
c
m
-3
Unfilled NR TO Aged
Unfilled NR TH Aged (a)
 
0 7 14 21
17.7
17.8
17.9
18.0
18.1
18.2
18.3
 NR2.5_50 TO Aged
 NR2.5_50 TH Aged
(b)

p
 (
M
P
a
-1
/
2
)
Ageing Time (Days)
Unfilled NR2.5 TH Aged
Unfilled NR2.5 TO Aged
 
 
Figure 5.9 : (a) EAC densities as a function of the ageing duration for NR2.5_50 and NR1.5_50. 
(b) Solubility parameter for NR2.5_50 as a  
function of the TO or TH ageing duration.  
Note: Dashed and solid lines represent the evolution of EAC densities found for the corresponding 
unfilled matrices after TH and TO ageing respectively.    
 
2.3.  Consequences of TO ageing on mechanical and SIC properties 
 
      The tensile stress-strain curves obtained at room temperature, for aged and unaged filled samples are 
shown in Figure 5.10. Like their unfilled counterparts, all filled samples display an increase in the modulus 
and a decrease in stress and strain at break after TO ageing, as it leads to crosslinking in the rubber matrix. 
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For NR 1.5_50, 𝜎𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 decreases from 8.50 ± 0.2 down to 6.2 ± 0.2 MPa, for NR2_50 from 7.6 ± 0.2 MPa 
down to 3.5 ± 0.2 MPa, and for NR2.5_50 from 8 ± 0.2 MPa down to 3.3 ± 0.2 MPa. In SI (cf. Figure S.2), 
for the 50 phr filled samples, the EAC densities calculated from the modulus are plotted as a function of the 
EAC densities calculated from the modulus found for the unfilled matrices. A linear relationship is found 
with a slope of 3.9, i.e. the same factor that enables to superimpose the torque curves of NR2.5 and 
NR2.5_50 (cf. Figure 5.1). 
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Figure 5.10 : Stress-Strain curves at 25°C and slow strain rate (4.2*10-3 s-1), as a function of the ageing 
time for(a) NR1.5_50 (b) NR2_50 and (c) NR2.5_50 
 
      For NR1.5_50, the stress upturns associated to the onset of crystallization is around 2 and seems to be 
the same after TO ageing. Aged NR2.5_50 breaks before reaching this value, and no stress upturn is 
observed before its rupture.  
      WAXS measurements on NR1.5_50 and NR2.5_50 (unfortunately, no measured were performed on 
NR2_50) were performed in situ tensile test at 4.2*10-3 s-1  at 25°C up to rupture. Using the Nielsen correction 
(cf. Eq. 5.10), the crystal volume fraction 𝜒𝑣 is plotted as a function of 𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 in Figure 5.11a and Figure 
5.11b. Only the materials breaking above 𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙= 4 display strain-induced crystallization. As previously shown 
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for unfilled samples (Chapter 3), and for unaged filled samples, the local stretching ratio at crystallization 
onset 𝜆𝑐_𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 is around 4 for all these materials and is independent on the EAC density [1], [32].  
      Prior ageing, NR1.5_50 and NR2.5_50 exhibit a maximal crystal volume fraction of 5% and 3% 
respectively. For the only one able to crystallize after ageing, the slope 𝜒(𝜆) of NR1.5_50 increases with the 
ageing time. 
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
0
1
2
3
4
5
6
7
8
9
10
11
12
NR1.5_50 (a)

local
 Non Aged
 Aged 7 days
 Aged 14 days
 Aged 21 days

 /
 %
 
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
0
1
2
3
4
5
6
7
8
9
10
11
12
A21
A14
NR2.5_50 (b)
 Non Aged
 Aged 7 days (A7)
 Aged 14 days (A14)
 Aged 21 days (A21)

local

 /
 %
A7
NR1.5_50
 
 
Figure 5.11 : 𝜒 as a function of 𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 at room temperature and slow strain rate (4.2*10
-3 s-1) for 
NR1.5_50 (a) and NR2.5_50 (b) before and after TO ageing.  
Lines are plotted as a guide for eyes 
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Figure 5.12 : : 𝐿200 as a function of 𝜒 for samples capable to crystallize under strain 
Lines are plotted as a guide for the eyes 
 
      𝐿200 is plotted as a function of 𝜒𝑣 for samples which exhibit crystallization when strained, in Figure 5.12. 
As expected with NR, 𝐿120 is found around 1/3 𝐿200 and 𝐿002 is roughly constant [34], [35]. Besides, the 
increase of 𝐿200 with 𝜆, and thus with 𝜒, is in agreement with studies on filled and unfilled rubbers [1], [34]. 
Similarly to previous results [18], [34], the higher the EAC density, the lower the crystallites dimensions 
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(Table 4.2 and Figure 5.12). Such behavior is explained by the limitation for crystallite growth by 
topological constraints created by the more numerous crosslinks. As observed for non-filled rubbers in 
Chapter 4, thermo-oxidation of NR1.5_50 leads for a given elongation 𝜆 to a decrease of its crystallite size 
while the crystal volume fraction increases, meaning that more numerous and smaller crystallites are formed 
during stretching. 
      Sample code 
νmeca  
(10-4 mol.cm-3) 
χ (%) L120 (Å) L002 (Å) 
L200 Filled 
(Å) 
L200 Unfilled 
(Å) 
NR1.5_50_NonAged 1.5 1.5 ± 0.5 21 ± 1 55 ± 1 62 ± 1 97 ± 1 
NR1.5_50_A7 1.7 2 ± 0.5 17 ± 1 45 ± 1 54 ± 1 80 ± 1 
NR1.5_50_A14 1.9 2.7 ± 0.5 / 25 ± 1 44 ± 1 65 ± 1 
NR1.5_50_A21 2.2 / / / / / 
NR2.5_50_NonAged 2.5 2.1 ± 0.5 / 25 ± 1 28 ± 1 60 ± 1 
 
Table 5.2 : Characteristics of the crystal phase measured at 𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 = 5 (No data for NR1.5_50 21 as 
it breaks at  𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 = 4.5). 𝐿200 from the corresponding unfilled matrices is also reported.      
3.  DISCUSSIONS 
      The role of nanoscopic Carbon Blacks on the vulcanization process of natural rubber is the topic of many 
papers in literature, with contradictory conclusions probably related to the difference between the different 
used CB. Our results suggest that in the case of HAF-CB, in spite of their nanoscopic size, there is no 
modification of the elastomer network created during the process. This might seem contradictory with the 
decrease of the optimal curing time, which could lead to different distributions of EAC length. The 
acceleration of the reversion process raises also the question of the nature of the sulfur bridges, which are 
formed during the vulcanization process. Nevertheless RMN results and the astonishingly extremely similar 
torque curves of filled and unfilled materials (once reinforcement correction has been applied) support our 
conclusion. The study of the mechanical properties also support our interpretation since measurements with 
materials with different initial sulfur contents evidence the same reinforcement factor when the same filler 
content is added. This is consistent with the swelling experiments whose data agree with a Porter equation 
with fixed parameters.  
      Swelling measurements show the same evolution of the EAC density, for the composites and the 
corresponding matrices after TO ageing. Again, a same reinforcement factor is found for aged and unaged 
material. Like in unfilled materials, during the first days of TO ageing, the residual antioxidants are consumed, 
and crosslinking occurs due to the presence of free sulfur, unconsumed after vulcanization. This process 
slows down after 6-7 days, as the free sulfur concentration decreases, whereas the decrease of the 
antioxidants enables the oxygen to induce additional mechanisms of crosslinking. These crosslinking become 
predominant after 7 days. Some chain scissions also occur via the oxygen but remain negligible. Given the 
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complexity of the reactional mechanism (which are here oversimplified), the absence of influence of the fillers 
(CB-HAF) may seem very surprising, especially considering that the same filler decrease the “optimal” curing 
time t98 by a factor two. Anyhow, this confirms that the reactional scheme involved in the vulcanization 
process is different from the one occurring during ageing.  
      The observed decrease in elongation at break with increasing ageing time is consistent with the increase in 
the EAC density; indeed 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 should be related to the maximum extensibility of the Elastically Active 
Chains, which decreases with that of their initial contour length. Using the Nielsen equation to account for 
the deformation amplification in the matrix of the composites, a “local” elongation at break of this matrix can 
be estimated. As performed in Chapter 4 for the matrix, a plot of its value is proposed as a function of its 
EAC density, in log scale (cf. Figure 5.13). The obtained figure is remarkably similar to the one obtained with 
the unfilled materials. The data for these ones have been reported on the same figure. Except NR1.5 aged 21 
days, data points are very close for filled and unfilled materials. 
      Two domains can be identified, one for 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 above 4, and the other one for 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 below this value. 
Depending on the elastomer network, there is, or not, enough long chains to allow an extension above this 
value of 4, which corresponds to the onset of crystallization. This ability to crystallize under strain is 
correlated to the one to crystallize at low temperature, as shown by the DSC experiments. However, it is 
noticeable that the fillers have an influence on the crystallization capability of the materials. Since it can be 
observed on aged and unaged materials, and in literature on unvulcanised rubber, this influence does not 
contradict the previous comments on the negligible impact of the fillers on the ageing process. The reason 
for smaller crystallites in presence of fillers may actually be different for thermal and for strain induced 
crystallization. In the former case, this may be due to a restricted mobility (by the chains adsorbed on the 
filler surface) where as in the latter, which occur at relatively large strain, this could be explain by the complex 
strain field implied by the filler presence. Anyhow, the crystallization made possible when the materials can 
reach 𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 of 4 without breaking, seems to improve the elongation at break. 
      Below this value, i.e. for materials which break before crystallizing, 𝜆(𝜈) follows a power law, as shown 
by the fitting straight line in Figure 5.13. The deduced negative slope is found around -0.72, which is the 
same as the one found for unfilled materials. All this again confirm that the N347 fillers have actually few 
influence on the matrix behavior and act mainly as deformation amplifiers. This obviously cannot be 
generalized to all the nanoscopic filler types; in particular, it is expected very different results for silica type 
fillers which are known to strongly interact with the vulcanization system [36]. Note that the slope value of 
0.72  is close to  the one found by Ahagon with very similar materials, and also with unfilled SBR or by Akagi 
with hydrogels [37], [38]. Another astonishing result is the 𝜈𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙 value, defined as the value of the power 
law for  equal to 4 (value needed to experimentally observe strain induced crystallization in our materials): 
equal to 1.7*10-4 mol.cm-3, it corresponds in NR to the EAC formed uniquely by the entanglements. This 
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evidences again the importance of the entanglements density in strain induced crystallization, as already 
discussed in Chapter 4.      
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Figure 5.13 : 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 (using the Nielsen correction factor for filled materials) as a function of 
𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 (using the Porter correction for filled materials) for different TO ageing time.  
 
      Given their EAC density, non-aged NR2.5_50, NR2_50 aged 7 days and NR1.5 aged 21 days (highlighted 
by a grey box in Figure 5.13), one would have expected that they follow the same trend as the samples whose 
𝜈𝑠𝑤𝑒𝑙𝑙𝑖𝑛𝑔 is below 𝜈𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙. However, their rupture occurs for  beyond the onset of 
crystallization  𝜆𝑐𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙  =  4. As a consequence, their elongation at break is improved. Among these 3 
materials, two have matrices which show the same behavior without fillers. As proposed in Chapter 4, this 
could be explained by their specific EAC length distributions, which may contain a sufficient fraction of EAC 
long enough to crystallize before breaking. MQ-NMR results have indeed shown that aged materials have 
large EAC length distribution, possibly related to a heterogeneous spatial distribution of these EAC. The 
different behavior between unfilled and filled NR1.5 aged 21 days (the former breaking at  below 4 whereas 
the latter can crystallize and break at  𝜆𝑐𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 above 4) is also evidenced by the DSC measurements: the filled 
materials can thermally crystallize after being maintained 9 months at -31°C, though at a small level, whereas 
the unfilled materials cannot (cf. Figure 4.2 in Chapter 4). This is likely related to the specific EAC average 
density of these material, which are very closed to 𝜈𝑐𝑟𝑖𝑡𝑖𝑐𝑎𝑙 . For this reason, a very slight influence of the filler 
in the ageing process and therefore on the EAC length distribution can have large consequence on the ability 
of the material to be elongated at a stretching ratio above 4. Supplementary MQ-NMR experiments with 
these materials should confirm our interpretation. 
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4.  CONCLUSIONS 
      This study show that the introduction of 50 phr of CB-HAF N347 does not significantly change the 
structure of the elastomer network, after its crosslinking, either the evolution of this network after TO ageing 
up to 21 days. It however impacts the material ability to crystallize, thermally, or under strain, whether the 
materials are aged or not. When the material contains enough EA chains able to form percolating path, which 
can be stretched up to 𝜆 of 4, they can crystallize and their elongation at break is therefore improved. Note 
however that the formed crystallites nucleate and grow differently in presence of fillers, but this has not a 
significant impact on the elongation at break. When the materials cannot reach the elongation at the 
crystallization onset, the material elongation at break follows a power law with a -0.72 exponent. This value is 
likely related to the distribution function of the EAC length and to their spatial distribution. Thus, all things 
considered, the presence of fillers do not drastically change the comments made for unfilled materials, if the 
strain amplification effect is taken into account, and if the discussion is therefore performed on an estimated 
local strain of the matrix.  
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6.  SUPPORTING INFORMATIONS 
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Figure S.1 : Deconvolution and fitting of a WAXS pattern. (NR1.5_50 for λ = 3.5) 
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Figure S.2 : 𝜈𝑚𝑒𝑐ℎ𝑎 measured for filled NR as a function of 𝜈𝑚𝑒𝑐ℎ𝑎 measured for unfilled NR 
Line is a linear fit with the corresponding slope.  
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Figure S.3 : DSC melting curves (10°C.min-1) for non-aged and aged filled NR after 12 months 
at -31°C and the corresponding crystal weight fraction in %. 
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Figure S.4 : Variation of the normalized equilibrium swelling ratio Qf/Qnf versus the filler 
volume fraction 𝜑 of carbon black. Data were fitted from Eq S.1 with a poisson ratio σ of 0.33 
and e0 = 0 
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Equation used by Lequeux [29] and fitted in Figure S.4 :  
          
𝑸𝒇
𝑸𝒏𝒇
= 𝑸𝒏𝒇
(
 
 
 
𝟏 −
𝑸𝒏𝒇
𝟏 𝟑⁄ − 𝟏
𝑸𝒏𝒇
𝟏 𝟑⁄
×
𝟑(𝟏 − 𝝈)
𝟐(𝟏 − 𝟐𝝈) + (𝟏 + 𝝈)(
𝟎. 𝟔𝟒
𝝋 ∗ (𝟏 +
𝒆𝟎
𝒓𝟎
)
𝟑
)
)
 
 
 
  (S.1) 
      Where 𝑄𝑓 and 𝑄𝑛𝑓 are the swelling ratio of the filled and the unfilled samples respectively, 𝜑 the volume 
fraction of fillers, 𝜎 the poisson ratio of the swollen elastomer (i.e. = 0.33), 𝑒0 is a thickness layer around the 
particles and 𝑟0 is the radius of the particles.  
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Figure S.5 : Loss modulus G” as a function of temperature for non-aged  
and 21 days TO aged NR2.5 
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Strain-induced crystallisation and 
fatigue properties of natural rubber after 
thermo-oxidative ageing  
      Ce chapitre est consacré à l’étude en propagation de fissure des matériaux caractérisés dans les chapitres 
précédents. La résistance à la propagation de fissure est évaluée à basses et grandes vitesses. Ce travail est 
complété par une étude qualitative de l’évolution de la cristallisation sous tension en pointe de fissure. En 
parallèle, des estimations des champs de déformations sont mesurées par simulations numériques et 
apportent des éléments intéressants à la discussion. Ce chapitre est une ébauche d’article et son introduction 
sera rédigée ultérieurement.  
6. 
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1.  EXPERIMENTAL 
1.1.  Materials and samples processing 
      The materials are filled natural rubber, obtained by gum vulcanization (Technically Specified Rubber TSR20) according to 
the recipe given in Table 5.1. Three different sulphur concentrations are tested. In these so-called “conventional” systems, the 
Sulfur/CBS ratio is above 1 in order to obtain network which contain mainly polysulfide bridges. This ratio is kept constant to 
ensure a same average length of the sulfur bridges. Some studied samples contain 50 grams of fillers per 100 grams of rubbers 
and one sample has 30 grams of filler (i.e. NR2.5_30). First, the gum is introduced in an internal mixer and sheared at 50 
rpm for 2 min at 50 °C. Then the vulcanization ingredients are added and the so-formed mixture is sheared for 5 minutes at 
50°C. The material is subsequently sheared at 70 rpm in an open mill for 5 minutes at 70 °C. Thin sample sheets (0.8 mm in 
thickness) are finally obtained by hot pressing (30 bars) under nitrogen flux at 150°C. The cure times are estimated from the 
torque measurements performed with a Monsanto analyzer. As a convention, they are defined as 98% of the maximum torque 
value (𝑡98). Dumbbell-shaped samples, with a 6 mm gauge length (l0) and 0.8 mm thickness, are machined. The average density 
of the elastically active chain (EAC) ν is estimated from the swelling ratio and the Flory-Rehner equation [1].  
 
Sample code NR1.5 NR2.5 NR1.5_50 NR2.5_50 
NRa, phrb 100 100 100 100 
CB 347c   50 50 
6PPDd, phr 3 3 3 3 
Stearic Acid, phr 2 2 2 2 
Zinc Oxide, phr 5 5 5 5 
CBSe, phr 0.5 1 0.5 1 
Sulfur, phr 3 6 3 6 
ν (*10-4 mol.cm-3)f 1.5 2.5 1.5 2.5 
t98, min 55 55 32 32 
a Natural rubber TSR20. 
b Parts by weight for hundred parts of rubber. 
c HAF (High Abrasion Furnace) Carbon Black 347. 
d N-(1.3-dimethylbutyl)-N’-phenyl-p-phenylenediamine. 
e N-Cyclohexyl-2-benzothiazole sulfenamide. 
f Average density of elastically active chains estimated from swelling measurements  and corrected from the 
presence of fillers as explained below. 
 
Table 5.1 : Sample recipes and initial EAC density. 
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1.2.  Ageing conditions 
      Thermo-oxidative aging (TO) was performed on 0.8 mm thick samples in a convection oven at 77°C. Such parameters were 
chosen as they enable to reproduce more realistically and over a reasonable duration, the aging of rubber in some use conditions 
[2]. Special care was taken to ensure homogeneity of the degradation through sample thickness (0.8 mm), meaning to avoid any 
diffusion limited oxidation (DLO) following the procedure of reference [3]. Prior or after aging, the samples are stored in a 
vacuum pack and stored at 7 °C to avoid any supplementary degradation. 
1.3.  Fatigue crack growth 
1.3.1.  Evaluation of the tear energy in the pure shear geometry 
      The study of crack propagation resistance in fatigue tests basically consists in measuring the crack propagation velocity during 
a cyclic test as a function of the energy dissipated during fracture per unit of fracture surface area newly created by the crack 
propagation. Considering thin planar samples of uniform undeformed thickness 𝑙0 and denoting 𝑐 the crack length, this “tearing 
energy” 𝐺 is derived considering a constant displacement 𝑙 as: 
           𝑮 = −
𝟏
𝒍𝟎
𝝏𝑾
𝝏𝒄
|
𝒍
 
 
(6.1) 
      For unfilled materials, the crack growth rate measurements were carried out at 0.01 Hz using a “pure shear” test piece (so 
called miniPS geometry) as illustrated by Figure 6.1. In order to suppress the Mullins effect, cyclic tests (around 10) were 
conducted on the samples before the creation of the initial crack for a maximum elongation 𝜆𝑐𝑦𝑐𝑙𝑒 slightly lower to 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 
(𝜆𝑐𝑦𝑐𝑙𝑒 = 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 – 0.1). Then, the stress-strain curves were recorded as illustrated in Figure 6.2a. The area under the curve 
corresponds to the strain energy W in J.m-3. In the particular case of PS samples, Rivlin and Thomas [Rivlin Thomas 1953] 
established the following relation to measure the tearing energy:  
 
           𝑮 = 𝑾𝒍𝟎 (6.2) 
      This evaluation of G, for this low frequency tests, was performed at 4.2 * 10-3 s-1. 
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Figure 6.1:  Geometry and dimensions of "pure shear" samples.  
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Figure 6.2:  (a) Stress-Strain curves at 4.2 * 10-3 s-1 
 (b) Corresponding tearing energy G  
as a function of macroscopic deformation 𝜆.  
Lines are plotted as a guide for the eyes 
 
      Additional fatigue tests were performed at high frequency on pure shear test geometry with larger dimension than the miniPS 
: 157mm width, 13 mm height, and 2 mm thickness (roughly a geometry homothetic to the miniPS one). The stress-strain curves 
and the corresponding G-curves needed for these tests are reported in SI for the unfilled materials. They are very closed to the ones 
obtained at low strain rate (actually slightly above). This is expected as the viscous component of the mechanical response of 
unfilled highly crosslinked NR is weak. 
1.3.2.  Determination of crack growth velocity and tear angle deviation 
     Before proceeding with the crack propagation measurements, the test piece undergoes the same accommodation step as the test 
piece used for the tearing energy characterization. Once accommodated, a cut of 10 mm in length is made on one of the edges using 
a scissors cut. This dimension of the crack is chosen to ensure that the conditions of pure shear remain valid (G identical between 
cracked and un-cracked test piece) [4], [5]. Then, 10 cycles under the same conditions of stress are performed to blunt the crack 
tip by transforming the very sharp incision into a fatigue crack.       
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     Low frequency crack propagation experiments are performed on a home-made tensile device X-JICO allowing to run tensile 
cyclic tests at 0.01 Hz. The procedure of fatigue cracks growths experiments consists in cycling the pre-crack sample for different 
global stretch ratio λ (corresponding to different values of 𝐺). The test is stopped when the crack propagation exceed a variation of 
0.1 mm (Around 50 and 100 cycles are needed to exceed this value). Then, some pictures are taken and by the use of an image 
processing, the crack propagation is measured between the point A and the point B as described in Figure 6.3. The crack 
growth rate, defined as 𝑑𝑐/𝑑𝑛 in nm per cycle is then calculated. Besides, the tear angle deviation (ψ in degrees) can be also 
estimated. Several tests on various samples are performed to estimate their repeatability and the error.  
 
 
Figure 6.3 :  Procedure to measure the crack growth propagation and the tear angle deviation 
 
      Fatigue crack propagation experiments at high frequency were also performed at Michelin (Clermont-Ferrand, France) on a 
MTS servo- hydraulic fatigue machine at room temperature, in air. The loading protocol is slightly different from the one used for 
the low frequency experiments: the applied strain is not a sinewave but a haversine signal, and the crosshead speed is adapted in 
order to get a fixed strain rate of 10 s-1. This leads to tests the materials in a frequency domain [3-65Hz].  Note that the 
haversine function is used to avoid self-heating which could otherwise be significant at these frequencies, and also to be closer to 
the conditions seen in a tire.  The protocol used to estimate 𝐺(𝜆) and 𝑑𝑐/𝑑𝑛 is very similar to those described above for low 
frequency laboratory tests.  
 
1.3.3.  In-situ WAXS at the crack tip 
      The in-situ WAXS experiments are carried out on the BM2 beamline of the European Synchrotron Radiation Facility 
(ESRF). The X-Ray wavelength is 1.54 Å and the beam size is approximately 300 µm x 200 µm. To identify the crack tip 
position, a specific procedure was performed. The pre-cracked sample was stretched for G = 2000 J/m². Once the crack is open, 
the incident beam is first placed on the metal jaw (Position ①). For this position, the transmission coefficient is equal to 0 (i.e. 
T = 0). Then, a first scan from ① to ② and the transmitted intensity of the beam is recorded simultaneously as an indicator 
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of the presence of the rubber in the beam. Using this information, the beam is focused on the position ③ corresponding to a 
position in the air (i.e. T = 0) midway between ① and ②. A second scan from ③ to ④ towards the crack tip is performed. 
The value of the transmission decreases until reaching a new plateau. This follow-up allows us to obtain the reference point 
schematized by a blue square. We decided to position the incident beam when the transmission coefficient reaches a value of about 
0.70 corresponding to the intermediate position between the two plateaus. 
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 6.4:  Determination of the crack tip position before WAXS measurements. 
(a) Scan paths followed by the synchrotron beam  
(b) Diagram of the corresponding evolution of the transmission T as a function  
of the position of the incident beam   
    
      Once the position of the reference point has been identified, the crack is closed (𝜆 = 1) and the tensile test can begin. The 
elliptical beam (300 × 200 μm) will remain positioned on this reference point during the tensile test to analyze the evolution of 
the crystalline phase until catastrophic crack propagation. To estimate a crystalline phase volume fraction at the crack tip, it is 
necessary to know the material thickness. Nevertheless, its evaluation is difficult as the material deformation in the crack tip 
vicinity is highly heterogeneous. For this reason, the data collected during the uni-axial tensile tests described in Chapter 4 have 
been used. From the curve of the scattering intensity as a function of the scattering angle, a ratio noted α of the peak 200 area 
over the one of the ZnS peak can be calculated:  
 
𝜶 =
𝑨𝒊𝒓𝒆𝟐𝟎𝟎
𝑨𝒊𝒓𝒆𝒁𝒏𝒔
 (6.3) 
      ZnS was chosen as the internal standard because its concentration does not depend on the deformation of the sample. This 
ratio can be plotted versus the crystalline phase volume fraction 𝜒𝑣 calculated by the Mitchell methods in Figure 6.5a. The use 
of 𝛼 as a crystallinity index is validated since there is an affine relationship between 𝜒𝑣 and 𝛼. The deformation mode remains 
uni-axial nearby the crack tip as shown by the same position of the crystalline peaks whether the sample is tested with a tensile 
test geometry or with a pure shear geometry (cf. Figure 6.5b and Figure 6.5c). Thus, this relationship still holds in the crack 
tip vicinity. Therefore, it is possible to deduced from a local measurement of the coefficient α the volume fraction of crystallized 
phase 𝜒𝑣 in the material zone crossed by the X-Ray beam. 
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Figure 6.5 :  (a) Calibration curve (𝛼 as a function of 𝜒𝑣) for several samples able to crystallize under 
strain. Data were collected by the test performed in Chapter 4.   
(b) Diffraction spectra for NR1.5 stretched at 𝜆 = 6 during uni-axial test. 
(c) Diffraction spectra for NR1.5 near the crack tip at 𝐺 = 4500 J.m-2   
 
1.3.4.  Finite Element Analysis   
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 6.6 :  FEA mesh and dimensions for a pure shear specimen (a) non-deformed (b) deformed 
with λ = 2.66 and G = 4500 J.m-2 
 
      A finite-element model in plane stress (FEM) calculation conducted with ABAQUS was performed on a 
semi-pure shear sample in order to measure the strain field around the crack tip. Four-noded 
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isoparametric flat plate elements have been chosen. The sample dimensions used for these simulations are 
the same as used for experimental characterizations (cf. Figure 6.6). A crack tip of 10 mm has been 
introduced and the mesh size has been refined near the crack tip. Boundary conditions are introduced in 
which only one side is immobilized (i.e. illustrated by the red line in Figure 6.6a). In ABAQUS, several 
different large strain hyperelastic materials models are available. For this study, the Arruda Boyce model given 
by Eq. 6.4 has been chosen to fit the experimental strain-stress curves: 
𝝈𝒏𝒐𝒎𝒊𝒏𝒂𝒍 =  𝝁 × (𝟐𝝀 −
𝟐
𝝀𝟐
) × (
𝟏
𝟐
+ 
𝑰𝟏
𝟏𝟎𝝀𝒎𝟐
+
𝟑𝟑𝑰𝟏²
𝟏𝟎𝟓𝟎𝝀𝒎𝟒
+
𝟕𝟔𝑰𝟏
𝟑
𝟕𝟎𝟎𝟎𝝀𝒎
𝟔
+ 
𝟐𝟎𝟕𝟔𝑰𝟏
𝟒
𝟔𝟕𝟑𝟕𝟓𝟎𝝀𝒎
𝟖
) 
 
(6.4) 
      Where 𝜇 is the shear modulus in MPa, 𝜆 the macroscopic deformation, 𝜆𝑚 an adjustable parameter which 
depends on the stretching ratio at which strain hardening becomes significant. 𝐼1 is the first deviatoric strain 
invariant (defined in tensile test as 𝜆² + 2𝜆−2). To obtain the parameter of this constitutive equation, it is 
used to fit the experimental stress-strain curves of the samples. Figure 6.7 displays these curves with the 
corresponding fitting curve. The obtained parameters for the materials which can crystallize under strain (cf. 
Chapter 4) are presented in Table 6.2. The evolution of the deduced shear modulus is consistent with the 
one of the experimental mechanical modulus (Data from Chapter 4). The agreement is especially good for 
the highest. The fit is also very satisfactory at high EAC density. These fits being used to estimate the strain 
field around the crack tip, i.e. in a domain where the strain is expected to be very large, the discrepancy 
between the fit and the experimental data for low EAC materials (which becomes negligible for 𝜆 above 2), 
has no consequences. Regarding 𝜆𝑚, as expected, its values are strongly correlated to the value of the 
experimental 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘.  
      Sample code 𝝁𝒆𝒙𝒑 (MPa) 𝝁𝑨𝒓𝒓𝒖𝒅𝒂 (MPa) 𝝀𝒎 𝝀𝒃𝒓𝒆𝒂𝒌 
NR1.5_NonAged 0.35 ± 0.01 0.26 8.56 7.5 ± 0.5 
NR1.5_A7 0.43 ± 0.03 0.31 7.11 6 ± 0.5 
NR1.5_A14 0.48 ± 0.04 0.43 6.67 4.7 ± 0.5 
NR2.5_NonAged 0.52 ± 0.02 0.51  6.03 5 ± 0.5 
 
Table 6.2 : Fitting parameters from the Arruda-Boyce law given by Eq. 6.4. 
      Once identified the fitting parameters are used in the simulation of the deformation of pure shear sample. 
This one is stretched up to different macroscopic strain which correspond to different values of 𝐺. The 
maximum principal strain mapping (i.e. output NE Max in plane principal) can be visualized near the crack tip (cf 
Figure 6.8a). Two main zones are differentiated : one with an elongation ratio between  𝜆𝑐 = 4, and 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 
(experimentally measured in Chapter 4), that corresponds to the zone where the material is expected to 
crystallize without breaking; this zone will be called hereafter the crystalline zone. A second one corresponds 
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to a domain where the elongation ratio is above 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘. This zone wil be called hereafter the “process zone”. 
Dimensions of these two zones are measured for each studied samples as illustrated in Figure 6.8b. 
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Figure 6.7 :  Stress-Strain curves fitted with an the Arruda Boyce model. 
      
(a) 
 
(b) 
 
 
Figure 6.8 :  (a) Maximum strain mapping around the crack tip for NR 1.5 at G = 4500 J/m² 
(b) Scheme of the defined zone and their dimensions measured in mm. 
Crystalline zone defined for 𝝀𝒃𝒓𝒆𝒂𝒌 > 𝝀 > 𝝀𝒄𝒓𝒚𝒔𝒕𝒂𝒍𝒍𝒊𝒛𝒂𝒕𝒊𝒐𝒏  and “Process” zone defined for 
𝝀 > 𝝀𝒃𝒓𝒆𝒂𝒌 
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2.  RESULTS  
2.1.  Fatigue crack growth properties at low frequency 
      Figure 6.9 displays the crack growth rate at 0.01 Hz as a function of the strain energy release rate G for 
unfilled materials, NR1.5 and NR2.5. After a first transition regime, in most of the rubbery materials, this 
crack growth rate obeys a power law dependency on G as follows [6], [7] : 
𝒅𝒄
𝒅𝒏
=  𝑨 × 𝑮𝜷 (6.5) 
      Where 𝑨 and 𝜷 are material constants. Increase in the EAC density leads to a strong increase in the crack 
growth rate, even at low G values. This crack growth rate is one decade above the one of NR1.5 aged 21 
days. For the materials with higher EAC density, all the aged NR2.5, a catastrophic failure occurs for 𝐺 below 
3000 J.m-2. It is worth recalling that these samples, when stretched in tensile tests, break before reaching the 
onset of crystallization (Chapter 4).  
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Figure 6.9 :   Crack propagation rate as a function of the strain energy release rate G at 0.01 Hz for 
aged and non-aged unfilled NR 
 
      For the materials for which 𝑑𝑐/𝑑𝑛 measurements are possible, each curve, plotted in log-log scale, can be 
fitted with two regression lines, except for NR1.5 aged 21 days. For this one a unique slope of 5 can be 
deduced. For the other materials, a slope 𝛽 is found equal to 3.5 for 𝐺 below 3500 J.m-2. Above this value, a 
new slope, lower, can be deduced. Following the literature, 𝛽 around 4 is characteristic of a rubber which 
cannot crystallize, whereas a slope below 2 should result from the activation of strain induced crystallization 
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mechanism near the crack tip. [6], [8]–[10]. Additionally, it can also be observed for all the materials except 
NR1.5 aged 21 days, that the lower the EAC density, the lower 𝑑𝑐/𝑑𝑛 value, at a given 𝐺. Actually, the 
elongation at break seems a better criterion for the crack propagation rate since for all the materials, including 
NR1.5 aged 21 days, the lower the elongation at break, the higher 𝑑𝑐/𝑑𝑛 for a given 𝐺. 
2.2.   SIC characterization at the crack tip 
      For the aged NR2.5 and NR1.5 aged 21 days, a catastrophic failure occurs for 𝐺 below 3000 J.m-2, 
without any detection of SIC. Figure 6.10 presents 𝜒𝑣 as a function of 𝐺, for the other materials : NR1.5, 
unaged, aged 7 days and 14 days, and unaged NR2.5. For these materials, SIC can be detected for 𝐺 above 
3000 J.m-2. It increases with G and the more crosslinked the material, the less its ability to strain induced 
crystallize at the crack tip. For unaged NR1.5, the maximum 𝜒𝑣 is found larger than the maximum value 
measured in tensile test before rupture (cf. Chapter 4). Figure 6.9 and Figure 6.10 clearly show a correlation 
between the SIC ability near the crack tip and the slowing of the crack propagation rate: in the 𝐺 domain 
where undoubtedly SIC occurs at the crack tip, the crack propagation is qualitatively related to the crystalline 
volume fraction detected. In others words, the highest this fraction, the lowest the crack propagation rate.  
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Figure 6.10 :  Crystal volume fraction at the crack tip as a function of 𝐺. 
Measurements were performed at 1.7*10-3 s-1.  
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Figure 6.11 :  (a) Lateral dimensions a (Process), (b) A (Process + Crystalline) and 
(c) Longitudinal dimension B (Process + Crystalline) as a function of 𝐺  
2.3.  Simulation of the strain field around the crack tip 
      Using the protocol described in section 2.3.4, the estimated lateral dimension a of the “process” zone, 
and of the summation of the crystalline and process zones (i.e. dimension A) are plotted as a function of 𝐺 in 
Figure 6.11a and 6.11b respectively. The longitudinal dimension B is plotted as a function of 𝐺 in Figure 
6.11c. They are plotted for the materials in which crystallinity has been detected near the crack tip. They all 
increase with 𝐺. The longitudinal dimension B is always above the dimension in the same direction of the X-
ray beam used for the experimental characterization (= 300 µm). Depending on the material, the calculated 
lateral dimension A of the process + crystalline zones can be however smaller or larger than the dimension of 
the X-ray beam in the same direction (= 200 µm). 
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2.4.  Fatigue crack growth at high frequency 
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Figure 6.12 :   Crack propagation as a function of the tearing energy G at 10 s-1 
for TO aged and non-aged unfilled NR 
      Measurements were first performed for unfilled materials. Conversely to low frequency tests, 
measurements were also possible for NR2.5 aged 7 days and 14 days, up to 𝐺 values around 3000 J.m-2. This 
was quite unexpected, like the fact that the 𝑑𝑐/𝑑𝑛 values for the same 𝐺 value and the same material are 
systematically lower at high frequency. Actually, it must be recalled that the PS initial height used at high 
frequency is about 2.3 times larger than that of the mini-PS geometry used at low frequency. Thus, a given 𝐺, 
corresponds, for a PS sample, to a lower elongation ratio and stress compared to their value for a miniPS 
sample. This may be the explanation, which implicitly calls the universality of 𝐺 as the parameter controlling 
the crack propagation rate into question. As shown in Figure 6.12, the higher the EAC density of the 
material, the higher 𝑑𝑐/𝑑𝑛 at a given 𝐺. Moreover, assuming that the materials ranked in the increasing order 
of the elongation at break follow the same ranking at low and high strain rate, then a good correlation 
between this elongation at break and the crack propagation rate is found again. For each material, the data 
points can be fitted by a power law, with roughly the same exponent, between 3.1 and 3.5. This one is in the 
same range as the one found at low frequency for 𝐺 below 3500 J.m-2. Nevertheless, conversely to the low 
frequency tests, above this value, there is no decrease in the slope. 
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Figure 6.12  :   Crack propagation as a function of the tearing energy G at 10 s-1  
(a) Measurements performed for filled and unfilled NR1.5  
(b) Measurements performed for filled and unfilled NR2.5 
Dashed lined are guide for the eyes and correspond to the measurements performed on unfilled NR 
 
      Crack growth rate measurements were also performed at high frequency with filled materials, NR1.5_50 
and NR.2.5_50 unaged and aged 14 days. NR2.5_50 aged after 21 days showed a catastrophic crack 
propagation, and therefore measurements could not be properly made (unfortunately, no tests were 
performed for filled materials aged 7 days, and NR1.5_50 aged 21 days). Like for their unfilled counterparts, 
the  N1.5_50 and NR2.5_50 unaged and aged 14 days show a power law dependence of 𝑑𝑐/𝑑𝑛 with 𝐺. With 
NR1.5 matrix, the deduced exponent slightly increases with the introduction of fillers, whereas it remains the 
same for NR2.5 matrix. Moreover, the NR2.5_50 shows a deviation to the power law dependence and 
catastrophic crack propagation for G above a certain value. This critical G is around 3000 J.m-2 for this 
material aged 14 days, and around 4000 J.m-2 for the unaged NR2.5_50. The decrease of this critical G may 
seem contradictory with the very little decrease in the crack propagation rate when fillers are introduced. The 
decrease of the crack propagation rate is more important when fillers are introduced in NR1.5 matrix. Such 
decrease of 𝑑𝑐/𝑑𝑛 with fillers addition is commonly reported literature [10]–[12]. The impact of ageing on 
the crack propagation rate of the filled materials seems also to depend on the matrix. In the case of NR1.5, 
ageing 14 days has very little influence on the curve which can be superimposed with the one of the unaged 
material. There is much more difference for NR2.5, the aged 14 days material having a much higher 
propagation rate than the unaged one.  
3.  DISCUSSIONS 
      The crack propagation tests first performed in this study were done at relatively low frequency compared 
to most of those reported in literature. Their results can be interpreted thanks to the characterization of the 
materials in tensile test at slow strain rate presented in Chapter 4. A good correlation is indeed found 
between the elongation at break and the crack growth resistance. This criterion appears to be more relevant 
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than the EAC density. At a given G value, the smaller the 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘, the larger 𝑑𝑐/𝑑𝑛. Another aspect, related 
to the elongation at break must be also taken in to account.             
      We have showed in Chapter 4 and 5 that the materials breaking in tensile test at 𝜆𝑙𝑜𝑐𝑎𝑙 below 4 (local to 
account for the strain amplification by fillers in the case of filled material), cannot crystallize under strain. 
Combined to the fact that the difficulty for thermal crystallization is correlated to the ability to SIC, our 
results even supports the idea that SIC, when possible, enables to improve the elongation at break. In crack 
propagation study, it is likely that the material locally supports elongation larger than the maximal one 
measured in tensile tests. This is suggested by finite element calculations which show the presence of zones 
highly elongated, i.e. at 𝜆 above 4 (the onset of crystallization) even in the case of small 𝐺. This means that 
during in situ WAXS experiment in the crack tip vicinity, we should detect the presence of crystallites, 
whatever the 𝐺 value. Nevertheless, with the used protocol, SIC was only detected for 𝐺 above 3000 J.m-². 
This discrepancy can be explained by the X-Ray beam dimensions which are around 300 x 200 µm2. In our 
experiments, the calculated longitudinal size of the crystallized zone is always above the corresponding 
dimension of the beam. But the calculated lateral size of the process + crystalline zone, depending on the 𝐺 
value, can be smaller than the lateral size of this beam. Therefore, the experimentally measured crystalline 
volume fraction is the result of an average along a probed zone in which only a more or less large part cannot 
crystallize. In addition, the position of the beam is not as precise as in the experimental protocol used by 
other authors [13]–[15]. If we can have doubts about the absence of SIC for G below 3000 J.m-², however, 
our results clearly show that SIC strongly increases with 𝐺 (or 𝜆) and that the values measured with the 
different materials are coherent with their different ability to strain induce crystallize. Note also that our 
method, like the one proposed by Trabelsi [14], [16] (she used a normalization procedure by the ZnO 
concentration instead of the ZnS one), enables to access to a real crystalline volume fraction near the crack 
tip. The maximal 𝜒𝑣 value obtained at a 𝐺 of 4900 J.m² for the unaged NR1.5 clearly shows that it is possible 
in the crack tip vicinity to reach a crystallinity level larger than the maximal one measured in tensile test (more 
than 40% in this case). This confirms that the material in the process zone is more stretched than 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘. As 
reported in literature [17], in this zone, cavities can develop (as confirmed by SAXS images, see Figure S.2), 
with the formation of highly stretched fibrils. The higher 𝜒𝑣 may result from the fact that the amorphous part 
of the material is preferentially broken, and that the remaining polymer part mainly consists of semi-
crystalline fibrils. 
      Our results also show that when crystallization can be detected, a new slope is found in the logarithmic 
plot of 𝑑𝑐/𝑑𝑛 as a function of 𝐺. At low 𝐺, this slope is around 3.5, i.e. close to the slope reported for 
materials which do not strain induced crystallize [6], [8]. The more rapid the increase of the crystallinity, the 
more important the slope change. This confirms the results of Rublon who also reported a change in the 
𝑑𝑐/𝑑𝑛(𝐺) slope when crystallization is evidenced at the crack tip [13]. In other words, crystallinity delays the 
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crack propagation. This explains that in NR1.5 aged 21 days, the crack propagation rate is very high because 
this material cannot crystallize enough, or even, at all.   
      For larger frequency, as described in literature [18], [19], it is expected a less important crystallization in 
the crack tip vicinity. This may appear in agreement with the absence of slope change in the 𝑑𝑐/𝑑𝑛(𝐺) 
curves, this one keeping a value around 3.5. Nevertheless, one must recall that the large frequency crack 
propagation tests were performed with PS geometry, while low frequency tests were done with miniPS one.  
This has a direct consequence on the calculation of 𝐺, as this one is the product of the strain energy 
multiplied by the sample height. In addition, the frequency change (from 0,01Hz to 3-60Hz) is expected to 
have only small consequences on the material behavior in tensile tests, at least in the domain of 𝜆 below 4. 
This is confirmed by the very similar stress-strain curves obtained with the unnotched PS and miniPS 
geometries (cf. Figure S.4).  Thus, a same G value for PS and miniPS geometries means a lower maximum 
applied strain energy density (W is divided by 2.3 for a PS, compared to a miniPS geometry),  lower maximum 
stress and strain applied, and by extension a smaller process zone. Therefore, the absence of slope change in 
high frequency tests can be better explained by the lower levels of stress and strain applied to the material for 
a given 𝐺. Indeed, as proposed by Paris [20], the crack growth propagation can also be related to the 
difference between the maximum and minimum stress intensity factor 𝛥𝐾. In our case, 𝛥𝐾 is proportional to 
the applied stress. In linear elasticity, a plot as a function of 𝛥𝐾 would be similar to a plot as a function of 
√𝐺𝐸, and since 𝐺 is proportional to the strain energy, as a function of the corresponding stress (cf. Figure 
6.2). Thus, for all the unfilled materials and the high and low frequencies tests, 𝑑𝑐/𝑑𝑛 is plotted as a function 
of this macroscopic nominal stress 𝜎𝑛 in Figure 6.13.  
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Figure 6.13 :   Crack propagation as a function of the nominal stress 𝜎𝑛𝑜𝑚𝑖𝑛𝑎𝑙  for samples  
tested at 0.01 Hz and 10 s-1 
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      All data draw a same curve up to 𝜎𝑛 around 0.75 MPa. Our result may astonish, given the diversity of the 
samples tested and the fact that two frequencies are used. However, the same result was found by Mzabi [21] 
when he studied crack propagation of filled SBR, with different crosslinks densities. For a given material, this 
plot positions the data obtained at large frequency on the left side of the curve drawn by the data obtained at 
low frequency, i.e. those obtained at low 𝐺. This comforts our assumption that our high frequency data 
provide the same information as the low frequency data at low 𝐺. 
       In addition, FEA calculation can be used in order to understand why all the data seem to draw a kind of 
“master curve”. The lateral size of the “process” zone is plotted as a function of 𝜎𝑛 in Figure 6.14 for the 
low frequency tests. It increases quasi linearly with the applied stress. Its value depends on the constitutive 
equation of the material - which controls the stress field evolution - and on the elongation at break 
experimentally measured. Note that this latter is somewhat also related to the constitutive equation, as it was 
shown in Chapter 4 that 𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 is related to the EAC density. For this reason, it is difficult to know if this 
quasi linearity can be generalized to a lot of materials. Nevertheless, 𝑑𝑐/𝑑𝑛 can still be plotted as a function 
of a in Figure 6.15. The data plots a new “master” curve for a process zone whose dimension a is below 0,06 
mm (this value corresponding in figure Figure 6.13 to 𝜎𝑛 value where the slope changes). Above this value, 
the point seems to slightly diverge. They correspond to those identified when the slope changed on Figure 
6.9, which was ascribed to the fact that the materials can crystallize enough to slow down the crack 
propagation (cf. Figure 6.9). In other words, the crack propagation rate appears to be governed by the lateral 
size of the process zone, and by its capability to crystallize. This one is indeed correlated to the slope drawn 
by the data when a is above 0.6 mm.  
      It is worth recalling, that an increase of the frequency by more than two decades does not have a 
significant influence on the 𝑑𝑐/𝑑𝑛 values measured for stress below 0.75 MPa. It was however impossible to 
obtain experimental data for stress above this value (and therefore to have the possibility to observe any 
regime change). Indeed, the crack propagation is then too rapid and the material catastrophically breaks. 
Actually, the last points which can be measured at high frequency, whatever the materials, correspond to 
stress equal to 0.75 MPa, i.e. the value at which crystallization begins to have an obvious influence on the 
𝑑𝑐/𝑑𝑛(𝐺) slope. At these large frequencies, crystallization cannot develop sufficiently to provide any 
improvement to the crack growth resistance. The corresponding dimension of the process zone can therefore 
be interpreted as a critical lateral dimension (valid also at large frequency, since the constitutive equation are 
very similar), for catastrophic crack propagation for our materials (conventional NR) which cannot crystallize 
enough.  
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Figure 6.14 :  Sizes of the process zone as a function of Sigma 
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Figure 6.15 :  Crack propagation  as a function of the size “a” of the process zone 
 
      Concerning now the tests performed with filled materials, at a same G value, dc/dn is found lower when 
fillers are added to the NR matrix (cf. Figure 6.12). As said previously, this confirms literature results [10]–
[12], [21]. The improvement by the filler introduction is however limited, especially with the NR2.5 matrix. 
Again, a better interpretation may be provided by the plot of 𝑑𝑐/𝑑𝑛 as a function of the corresponding 
macroscopic nominal stress (cf. Figure 6.17). In that case, all the data superimpose, to draw an exponential 
law. Such a plot clearly evidences the interest of filler addition, which decreases by several decades the crack 
propagation rate, for a given nominal macroscopic stress. As for unfilled materials tested at large frequency, 
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no slope change is observed. In addition, the slope is twice lower (3 instead of 6) than the one found for the 
unfilled materials. A same slope around 3 was also described by Mzabi with filled SBR with different EAC 
densities [21], which do not crystallize under strain. The fillers are known to promote energy dissipation, 
through decohesion mechanisms, helping material accommodation to large deformations. This may indicate 
that SIC is not the main phenomenon for crack growth resistance at such frequencies, in the filled NR we 
have tested. Such conclusion is also supported by the fact that self-heating occurs in the crack tip vicinity in 
filled NR submitted to such tests, which should also hinders crystallization.  
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Figure 6.16 :   Crack propagation as a function of the nominal stress 𝜎𝑛𝑜𝑚𝑖𝑛𝑎𝑙  for filled samples 
samples tested at 0.01 Hz and 10 s-1 
 
4.  CONCLUSION 
      The different measurements of crack propagation rate, performed on unfilled elastomers with different 
crosslinks densities can be analyzed through the plot of this rate as function of the macroscopic stress applied 
on the pure shear sample. This one controls the development of a zone submitted to an elongation above the 
elongation at break measured in tensile test. Thus, it is shown that, the crack growth rate is directly related to 
the size of this process zone. In the crack tip vicinity, due to very high local elongations, the material can 
more or less crystallize, depending on its intrinsic ability to do it. This necessarily impacts the stress and strain 
field distribution. We have also shown in a previous work that SIC has also indirect consequences on the size 
of the process zone, since this one depends on the elongation at break, which is influenced by the 
crystallization process. Nevertheless, SIC does not seem to be a discriminating factor in the domain of low 
applied macroscopic stress : the 𝑑𝑐/𝑑𝑛(𝜎𝑛) curve is very similar for all the tested materials, even if they 
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crystallize differently. For higher stress, when this crystallization can be easily evidenced by in situ WAXS 
measurements, the more it develops, the more it slows down the acceleration of the crack propagation rate 
with the applied stress. This operates when the testing frequency is not too large, typically below the Hz. For 
frequency above, with materials which weakly crystallize such as the one tested, catastrophic crack 
propagation occurs for a particular macroscopic nominal stress value ; this one corresponds, in low frequency 
tests, to the stress at which the increase of 𝑑𝑐/𝑑𝑛 with 𝜎 slows down.  
      The introduction of fillers decreases the crack propagation rate, whenever it is compared with the unfilled 
material at a given macroscopic stress or at a given 𝐺. A plot of 𝑑𝑐/𝑑𝑛 as a function of the macrosocpic 
nominal stress draws a unique curve whatever the matrix, aged 14 days, or unaged. Our observation is 
however performed at relatively high frequency, for which crystallization is strongly reduced. This reduction 
of crack growth rate is thought to be the consequence of dissipation mechanisms related to the filler 
presence.   
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6.  SUPPORTING INFORMATIONS 
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Figure S.1:  (a) Stress-Strain curves of PS unfilled samples and 
 (b) the corresponding tearing energy G as a function of macroscopic deformation 𝜆 for test 
performed at 10 s-1. 
Lines are plotted as a guide for the eyes 
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Figure S.2:  (a) Stress-Strain curves of filled PS samples and  
(b) the corresponding tearing energy G as a function of macroscopic deformation 𝜆 for test 
performed at 10 s-1. 
Lines are plotted as a guide for the eyes 
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Figure S.3:  (a) SAXS pattern for non aged  NR1.5 at G = 4500 J.m-2 and (b) the corresponding 
intensity from polar and equatorial positions 
Green arrows indicate the tensile test direction 
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Figure S.4 :  Deviation angle ψ as a function or tearing energy G  
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Figure S.4 :  Comparison of the stress-strain curves between at low and high strain rate 
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Which method to quantitatively 
measure strain-induced  
crystallization in Natural Rubber ? 
 
 
 
      Cette annexe discute de la méthode la plus adaptée pour mesurer de manière quantitative la fraction 
volumique de phase cristallisée dans le caoutchouc naturel. Nous avons donc choisi de comparer d'abord la 
relation entre l'indice de cristallinité déduit des mesures WAXS et la fraction volumique de cristallinité déduite 
de la calorimétrie, toutes deux mesurées lors de la cristallisation thermique lente à -25 ° C d'un caoutchouc 
naturel non déformé pur. De cette expérience originale, on trouve une très bonne équivalence entre les 
résultats provenant de ces deux méthodes pour le caoutchouc non étiré. Enfin, une discussion de l'évolution 
des spectres en WAXS pendant l'étirement d'un NR réticulé permet de déduire que la méthode de Mitchell 
peut également fournir une valeur quantitative de la fraction volumique de cristallinité dans un caoutchouc 
naturel étiré.  
 
 
 
 
7. 
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1.  INTRODUCTION 
      Natural Rubber (NR), cis-1.4-polyisoprene, is a widely used material in elastomeric parts because it 
combines very large elastic strain with a high tensile strength and a remarkable crack growth resistance [1], [2]. 
These outstanding properties are partly attributed to the strain-induced crystallization (SIC) phenomenon. 
Wide angle X-ray scattering performed in transmission and in situ during the material stretching is the usual 
technique to characterize this crystallization. This one is evidenced by the appearance of several diffraction 
peaks on the diffraction pattern. From the plot of the scattered intensity as a function of the scattering angle 
and the use of the Deby Sherrer equation, this technique enables an estimate of the size of the oriented 
crystallites formed during the material deformation. The treatment of the scattered intensity makes also 
possible the calculation of a so-called crystallinity index which gives an estimate of the crystallinity volume 
fraction. Different methods are proposed in literature to calculate this index. The easiest one consists simply 
in reporting the evolution of the intensity of one crystallization peak, this index is then only a qualitative 
indication of the crystallinity evolution [3]–[5]. A more quantitative index can be deduced from the ratio of 
the area below one (or all, depending on the method) the crystallization peak(s) by the area below the 
amorphous peak [6]–[9]. Nevertheless, some crystalline peaks are sometimes unnoticeable on the scattering 
pattern, the best example being the (002) diffraction peak which requires a specific orientation of the X-ray 
angle of incidence (tilt of about 10 °) to be measured [10], [11]; thus, the crystalline index deduced from this 
method cannot be considered a priori as an equivalent to the crystallinity volume fraction.  To avoid these 
problems, Mitchell proposed to only work with the intensity scattered by the amorphous phase; his index is 
given by [12] : 
          𝑪𝑰𝑺𝑰𝑪 = 𝟏 −
𝑰𝒂 𝝀 
𝑰𝒂 (𝝀 = 𝟏) 
 (7.1)  
      Where 𝐼𝑎 𝜆 and 𝐼𝑎 (𝜆 = 1) are the intensity of the amorphous phase at the peak top in the unstretched and 
stretched state respectively. This method has been sometimes chosen in literature, and for the reason 
described previously can be considered as the most appropriate to evaluate the material crystallinity [13]–[16]. 
However, the equivalence between this index and the crystalline volume fraction is not usual in literature, and 
the authors often prefer still using the term of index. Indeed, from the authors knowledge, there is no study 
in literature clearly proving the equivalence between both. Hence we chose to first compare the relation 
between the crystallinity index deduced from WAXS measurements and the crystallinity volume fraction 
deduced from calorimetry, both measured during the thermal crystallization at -25°C of a neat undeformed 
NR. From this original experiment, a very good equivalence is found between the results of both methods for 
this unstretched rubber. Then, a discussion of the WAXS scattering pattern evolution during the stretching of 
a crosslinked NR enables us to conclude that the Mitchell method is the best to provide a quantitative value 
of the crystallinity volume fraction in stretched NR.  
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2.  EXPERIMENTAL 
2.1.  Materials  
      The thermal crystallization at –25°C is performed on a unvulcanized natural rubber (RSS1). To record the 
WAXS pattern evolution during the strain-induced crystallization (SIC) of a natural rubber, a weakly unfilled 
crosslinked natural rubber sample (NR1.5) was prepared. This sample is obtained by gum vulcanization 
(Technically Specified Rubber TSR20) according to the recipe given in Table 7.1. First, the gum is introduced 
in an internal mixer and sheared at 50 rpm for 2 min at 50 °C. Then the vulcanization recipe is added and the 
so-formed mixture is sheared for 5 minutes at 50°C. The material is subsequently sheared at 70 rpm in an 
open mill for 5 minutes at 70 °C. Thin sample sheets (0.8 mm in thickness) are finally obtained by hot 
pressing at 150°C. Cure time t98 is estimated from the torque measurements performed with a Monsanto 
analyzer. 
 
Sample code NR1.5 
NRa, phrb 100 
6PPDc, phr 3 
Stearic Acid, phr 2 
Zinc Oxide, phr 5 
CBSd, phr 0.5 
Sulfur, phr 3 
νe 10-4 mol.cm-3 1.5 
t98, min 55 
a Natural rubber TSR20 
b Parts by weight for hundred parts of rubber. 
c N-(1.3-dimethylbutyl)-N’-phenyl-p-phenylenediamine 
d N-Cyclohexyl-2-benzothiazole sulfenamide. 
e Average density of elastically active chains  (EAC) estimated from  
swelling measurements.  
 
Table 7.1: Sample recipe and initial EAC density estimated from swelling measurements. 
 
2.2.  Instruments 
2.2.1.  WAXS in situ 
      In-situ WAXS measurements are carried out on the BM2 beam-line of the European Synchrotron 
Radiation Facility (ESRF). The X-rays wavelength is 1.54 Å. A Roper Scientific PI SCX90-1300 camera 
records the two-dimensional (2D) WAXS patterns. The beam size is 200 µm * 300 µm. The background (i.e., 
air scattering and direct beam intensities defined as 𝐼𝑓𝑑) is independently measured and subtracted to the total 
intensity scattered in the presence of the rubber sample. The corrected scattering intensity calculated in Eq. 
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7.1 is finally normalized by the thickness 𝑒 and the transmission coefficient 𝑇𝑒 of the sample during the 
acquisition.  
          𝑰𝒄𝒐𝒓𝒓𝒆𝒄𝒕𝒆𝒅 =
𝟏
𝑻𝒆 ∗ 𝒆 
(
𝑰𝒆 − 𝑻𝒆 ∗ 𝑰𝒇𝒅
𝜟𝒕
) 
(7.2) 
 
      Where 𝛥𝑡 is the exposition time. To follow the strain induced crystallization in NR1.5, a homemade 
stretching machine allowing the symmetric deformation of the sample is used to probe by X-Ray the same 
sample position during stretching at 4.2*10-3 s-1. The two-dimensional (2D) WAXS patterns are recorded 
every 15 seconds (𝛥𝜆 ≈ 6% between two spectrums) until the sample rupture (𝜆𝑏𝑟𝑒𝑎𝑘 ≈ 7.5). The thermally 
induced crystallization on the unstretched neat NR is measured at -25°C, the temperature at which the 
crystallization is known to proceed at its maximum rate [17], as a function of time, using the device presented 
on Figure 7.2. Silicagel and a dry air flux are used in the cooling chamber to avoid any water and ice 
formation in the chamber.  
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Figure 7.1: Deconvolution and fitting of a WAXS pattern (Neat NR at tc = 600 minutes). 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 7.2: (a) Front view of the device (b) Side view of the device 
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Figure 7.3 : Temperature of the neat NR  
sample as a function of time 𝑡𝑐 . 
 
      A thermocouple located very near the sample is used to measure the temperature evolution inside the 
chamber. Figure 7.3 displays this temperature as a function of time during the experiment. The cooling rate 
is not controlled from 0 to 100 minutes but three values can be roughly estimated (1.2 °C.min-1, 0.5 °C.min-1 
and 0.16 °C.min-1) until the crystallization temperature of -25°C is reached. Once this is done, the sample is 
maintained at this temperature and the scattering patterns are collected up to the 750th minutes every 15 
minutes. Each isotropic scattering pattern is then azimuthally integrated. From it, a 2 scattering can be 
plotted as presented on Figure 7.1. The deconvolution of the curve 𝐼 =  𝑓(2𝜃) using a deconvolution 
program enables the extraction of the amorphous peak. Each peak (crystalline and amorphous) is fitted with a 
Lorentzian function defined as:  
         𝑰(𝜽) =  
𝒉
𝟏 + (
𝟐𝜽 − 𝟐𝜽𝒄
𝟐𝜷𝟏
𝟐⁄
)
 (7.3) 
 
      Where ℎ corresponds to the height at the maximum intensity of the peak considered, 𝛽1 2⁄  corresponds 
to its width at half height and 𝜃𝑐 to its Bragg angle. During the deconvolution process, 𝛽1 2⁄  is fixed and equal 
to 6° for the amorphous peak (cf. Figure S.1 as supporting information).  
2.2.2. DSC analysis : 
      Measurements are performed with a Perkin–Elmer Pyris Diamond calorimeter equipped with an 
Intracooler and a dry-box. Dry nitrogen is employed as the purge gas. The instrument is calibrated with an 
indium standard. The neat natural rubber sample (~10 mg) is encapsulated in a standard aluminum pan, 
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heated 5 min at 80°C to erase its previous thermal history near its crystallization temperature, and cooled 
down with the same temperature program as the one measured during in situ WAXS experiment (we actually 
used the same three cooling rates identified in Figure 7.3). Once at -25°C, the sample is maintained at this 
temperature for a time 𝑡𝑐 ; Then the sample is quickly cooled down to -40°C at 20°C.min
-1 and maintained 
during 1 minute. It is subsequently heated at 10°C.min-1 up to 90°C to measure the melting enthalpy of the 
crystal phase. The weight crystallinity can be calculated from:   
𝝌𝒘(%)  =
∆𝑯𝒇 (𝒕𝒄)
∆𝑯𝒇°
                                                               (7.4) 
      Where ∆𝐻𝑓 is the measured melting enthalpy of the sample and ∆𝐻𝑓° = 67.3 J.g
-1 the specific melting 
enthalpy of the perfect orthorhombic natural rubber crystal [18]. The volume crystallinity can then be 
calculated following:  
  𝝌𝒗 (%)  =  
𝝌𝒘
𝝌𝒘+ 
𝝆𝒄
𝝆𝒂
∗(𝟏− 𝝌𝒘)
                                                  (7.5) 
      Where 𝜌𝑐  (1 g.cm
-3) and 𝜌𝑎 (0.92 g.cm
-3) are the densities of the crystal and amorphous phases in natural 
rubber respectively [19].   
3.  RESULTS  
      The 𝐼(2𝜃) curve deduced from the azimuthal integration of the 2D corrected diffraction pattern is 
reported for different 𝑡𝑐 in Figure 7.5a. From 100 minutes, the crystalline phase (i.e. crystalline peaks) 
progressively appears until the diffraction spectra evolves more slowly beyond 600 minutes.  
      Following the method described in the experimental section, the amorphous peak can be deconvoluted 
from the 𝐼(2𝜃) curves (cf. Figure 7.1, and Figures S.1 and S.2 in SI). As the width parameter of the 
lorentzian fit is constant (𝛽1/2  = 6°) whatever the time 𝑡𝑐, one can use the intensity at the peak top instead of 
the peak surface integration, and calculate the crystallinity index from the Mitchell equation (Eq. 7.1). This 
one is then plotted as a function of 𝑡𝑐 on Figure 7.5b. The obtained curve is fitted by a sigmoid for a better 
visualization and enables to estimate the onset of crystallization at 𝑡𝑐 around 100 minutes; the maximum 
volume crystallinity (~ 25.5 %) is reached at 600 minutes.  
      DSC measurements were also performed with the same thermal conditions as the one previously used in 
the in situ WAXS measurements (Figure 7.3). Evolution of the melting peak is presented in Figure 7.6a for 
different 𝑡𝑐. These curves display two melting peaks, as it is commonly observed for many semi-crystalline 
polymers under same crystallization and/or annealing conditions [17], [18] [20]. To explain this behavior, the 
presence of more than one crystallographic form is often proposed. However, Kim showed by X-ray 
diffraction analysis that the crystallites producing the two melting endotherms in NR have the same crystal 
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structure [21]. This suggests that the origin of these two peaks is morphological instead of crystallographic. 
The lower melting peaks could be attributed to thermodynamically less stable β lamellae and the higher 
melting peak could be produced by thermodynamically more stable α lamellae [17]. Figure 7.6b presents the 
evolution of 𝜒𝑣  as a function of 𝑡𝑐. Again, for a better visualization, the obtained curve can be fitted by a 
sigmoid. As previously, the onset of crystallization is also found at around 100 minutes and the maximum 
index of crystallinity (~ 25.3 %) is reach after 600 minutes. Such results are consistent with published work 
on thermal crystallization [18].  
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Figure 7.5 : Evolution of the diffraction spectra (a) and the index of crystallinity (b) during the 
thermal crystallization of Neat NR at -25°C 
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Figure 7.6 : (a) DSC melting curve of neat NR after a crystallization time 𝑡𝑐 at -25°C  
(b) Crystal volume fraction 𝜒𝑣 as a function of 𝑡𝑐  . 
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4.  DISCUSSIONS 
      𝜒𝑣 is plotted as a function of 𝐶𝐼 in Figure 7.7. A quasi-linear dependency is found between both indexes 
with a slope roughly equal to 1. Thus, our experiments clearly prove that the Mitchell approach is a very good 
alternative method to measure the crystal volume fraction in thermally crystallized natural rubber. One can 
wonder if this method can also be applied when the crystallization is induced by stretching. 
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Figure 7.7 : 𝜒𝑣  as a function of 𝐶𝐼𝑇𝐼𝐶 
 
      Regardless the crystallization condition (thermally or strain induced) a same crystallographic structure (i.e. 
orthorhombic cell) is found for NR [22], [23].. Additionally, the variations of the lattice parameters (a, b et c) 
are very small (about 1% maximum) during the stretching of NR [5]. Nevertheless, during stretching, the 
diffraction pattern becomes anisotropic due to the orientation of the amorphous phase. As shown by Vieyres 
et al. this orientation becomes more and more pronounced until the crystallization onset 𝜆𝑐 is reached, and 
then stabilizes. The 𝜆𝑐 value is often found around 4 for a vulcanized NR elastomer stretched at room 
temperature and slow strain rate [6], [10], [14], [15], [24]. The reinforcement of the scattering in the direction 
perpendicular to the stretching direction (and the corresponding decrease of the scattered intensity in the 
stretching direction) appears to be quantitatively consistent with the evolution of the orientation order 
parameter (second order Legendre polynomial) with 𝜆 [24] below 𝜆𝑐.  
      As shown in Figure 7.8, the azimuthally averaged value of the intensity is however, as expected, not 
modified by the anisotropy development and remains constant until crystallization occurs. This confirms that 
when SIC begins, the amorphous peak intensity decrease can therefore be used in equation Eq. 1 to calculate 
the Mitchell crystallization index. Given the previous results obtained with thermal crystallization, this index 
actually corresponds to the crystallite volume fraction of the stretched NR.  
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Figure 7.8 : Azimuthal average of the amorphous intensity for NR1.5 from 𝜆 = 2 to 𝜆 = 7.  
 
5.  CONCLUSIONS 
      Isothermal crystallization at -25°C of neat NR was studied. Differential scanning calorimetry 
measurements were performed to estimate the change of the crystal volume fraction 𝜒𝑣 as a function of 
crystallization time. In parallel, in situ WAXS measurements performed on sample submitted to exactly the 
same thermal history gave access to the evolution of the Mitchell crystallization index 𝐶𝐼𝑇𝐼𝐶 . A quasi-linear 
variation between 𝜒𝑣  and 𝐶𝐼𝑇𝐼𝐶 was found, proving that the Mitchell approach actually quantitatively provides 
the crystallite volume fraction. The crystallographic structure of NR being the same between thermal and 
strain induced crystallization, and the azimuthally averaged scattered intensity of the amorphous phase being 
not perturbed by its strain anisotropy, it can be concluded that the Mitchell approach also provides a 
quantitative measurement of the SIC volume fraction.  
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7.   SUPPORTING INFORMATIONS 
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Figure S.1 : Diffraction spectra and its deconvolution with a Lorentzian function  
for amorphous neat NR (𝑡𝑐 = 100 min). 
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Figure S.2 : Diffraction spectra and its deconvolution with Lorentzian functions for NR1.5 
stretched at (a) 𝜆 = 2 and (b) 𝜆 = 6  
 
 
       As shown by Figure S.1 and S.2, the deconvolution by Lorentzian functions is perfect by taking the 
width parameter 𝛽1/2  fit equal to 6°. This parameter must be set constant in order to use the Mitchell 
formula and therefore the intensity values of the amorphous phase at the peak top. Indeed, the ratio between 
the intensity and the area of the peak stays constant only if the width parameter 𝛽1/2  does not evolve during 
the deconvolution process.  
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CONCLUSION GENERALE 
 
      Ce travail de doctorat avait pour objectif de mieux comprendre le lien entre l’architecture du réseau 
élastomère dans un caoutchouc naturel vulcanisé de manière conventionnel (puis  vieilli par thermo-oxydation), 
sa cristallisation sous déformation (SIC) et ses propriétés en rupture notamment en propagation de fissure. Dans 
cet objectif, nous avons couplé différentes techniques expérimentales, qu’ils s’agissent de mesures physico-
chimiques (RMN, gonflement, DSC), de mesures mécaniques, ou de diffusion des rayons X.  
 
      Nous avons d’abord étudié (Chapitre 3) les mécanismes mis en jeu lors du vieillissement thermo-oxydant de 
nos matériaux. Nous avons pris soin de distinguer les réactions induites lors de la cuisson des réactions 
impliquées lors du vieillissement en présence d’oxygène. Nos résultats ont en premier lieu mis en évidence que 
les réactions de réticulations sont loin d’être terminées à la fin du procédé de vulcanisation adopté pour la mise 
en œuvre de nos matériaux. Lors d’un vieillissement thermo-oxydant réalisé à une température modérée de 77°C 
(350 K), la création de ponts longs a d’abord lieu via la consommation du soufre résiduel ; c’est ce mécanisme 
qui est majoritairement responsable de l’augmentation de la densité de chaines élastiquement actives dans le 
matériau. La présence d’antioxydants résiduels inhibe dans les premiers temps de vieillissement les réactions 
chimiques faisant intervenir l’oxygène. Ce dernier peut ensuite agir, permettant la création de ponts « non 
identifiés » dont la création fait également intervenir le soufre greffé sur les chaines polymères. Enfin, l’ensemble 
de ces réactions de réticulations semblent se produire de manière spatialement hétérogène.  
 
      Cette modification de l’architecture du caoutchouc naturel modifie inévitablement les propriétés mécaniques 
et la capacité à cristalliser sous déformation. Nous avons caractérisé cette dernière via un protocole déjà établi 
qui nous permettait de mesurer une fraction volumique réelle de phase cristallisée (Chapitre 7). Ces mesures de 
SIC sont complétées par des mesures mécaniques, de gonflement et de MQ-RMN (Chapitre 4). Nos résultats 
montrent que le vieillissement thermo-oxydant conduit à une forte diminution de la capacité à cristalliser de nos 
matériaux ainsi qu’à une diminution de leurs propriétés en rupture. Ces dernières ne semblent toutefois pas 
dépendre de la SIC quand le réseau élastomère est modifié de telle sorte qu’il ne peut atteindre une déformation 
macroscopique de 4. La rupture est alors associée à la valeur moyenne de densité de chaînes élastiquement 
actives (CEA). Comme d’autres auteurs, nous retrouvons pour les matériaux qui ne cristallisent pas, une 
dépendance en loi puissance de la déformation à rupture avec la densité d’EAC. Lorsque le matériau peut 
atteindre ce taux d’élongation critique, sa cristallisation sous déformation est alors possible et semble avoir un 
effet bénéfique sur l’élongation à rupture. L’évolution des distributions des chaînes élastiquement actives lors du 
vieillissement thermo-oxydant joue cependant un rôle dans la capacité du matériau à atteindre 𝜆𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙𝑙𝑖𝑠𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛. 
Nous avons ainsi pu proposer un critère, calculé via les résultats de RMN-MQ, qui permet qualitativement de 
prédire quels matériaux vont pouvoir cristalliser et dont les propriétés en rupture seront ainsi améliorées. Il 
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suggère qu’il existe une fraction critique de chaines, possédant une longueur entre nœuds suffisante,  nécessaire à 
la formation d’un chemin percolant apte à supporter la déformation à laquelle apparait la cristallisation.  
 
      Les caoutchoucs naturels utilisés dans le domaine du pneumatique étant mélangés à des charges (noir de 
carbone), nous avons étudiés les mêmes matériaux mais cette fois-ci renforcés par 50 pce de charges (Chapitre 
5). L’application d’un même facteur de renforcement conduit à une bonne prédiction du module des matériaux 
chargés à partir des modules des matrices non chargées. En outre, grâce à la prise en compte d’un facteur 
d’amplification de déformation très couramment utilisé dans la littérature (facteur de Nielsen), on retrouve 
finalement une évolution de l’élongation à rupture des matériaux chargés très similaire à celle de leur matrice 
respective. Ainsi, ces résultats permettent de conclure que la présence des charges utilisées dans cette étude (noir 
de carbone CB-HAF N347) ne modifie pas significativement la structure de nos réseaux élastomères, après leur 
réticulation, ou après leur vieillissement thermo-oxydant à 77°C jusqu'à 21 jours. 
 
      Dans le Chapitre 6, nous avons étudié la résistance à la propagation de fissure des mêmes matériaux. Les 
mesures, réalisées à deux fréquences différentes, ont été discutées en traçant la propagation de fissure en 
fonction de la contrainte nominale macroscopique appliquée à l’éprouvette entière. En parallèle, les estimations 
des champs de déformation mesurées par simulations numériques ont permis d’évaluer les dimensions d’une 
« process » zone (définie pour 𝜆 > 𝜆𝑟𝑢𝑝𝑡𝑢𝑟𝑒). Nous avons ainsi pu mettre en évidence que la propagation de la 
fissure et la dimension latérale de cette « process » zone sont directement dépendantes de la contrainte nominale 
macroscopique appliquée. En raison d’une amplification de la déformation et de la contrainte en fond de fissure, 
la matière s’oriente rapidement conduisant à la formation d’un champ de cristallites dans cette zone. Comme 
discuté dans les chapitres précédents, l’apparition de ce phénomène modifie les propriétés en rupture et par 
extension, la manière dont la « process » zone se développe en fond de fissure. Nos résultats suggèrent 
néanmoins que l’apparition de la cristallisation dans cette zone n’est pas un facteur discriminant pour de faibles 
valeurs de contraintes macroscopiques. En effet, malgré leur différentes capacités à cristalliser sous tension, les 
courbes de 𝑑𝑐/𝑑𝑛 en fonction de 𝜎𝑛𝑜𝑚𝑖𝑛𝑎𝑙 se superposent pour tous nos matériaux. Cependant, à partir d’un 
certain niveau de contrainte, la vitesse de propagation de fissure semble bien gouvernée par la taille de la 
« process » zone et par sa capacité à cristalliser sous tension. En outre, plus la fraction volumique de phase 
cristallisée, caractérisée par des mesures in situ en fond de fissure est grande dans cette zone, plus la propagation 
de fissure est ralentie. Lorsque la fréquence de sollicitation est plus élevée, la SIC est a priori fortement réduite. 
Ainsi, aux niveaux de contraintes macroscopiques pour lesquelles la SIC semble bénéfique à basse vitesse, la 
propagation de fissure devient catastrophique. Concernant les matériaux chargés, nos résultats ne concernent 
que des essais à haute fréquence. Ils suggèrent, dans ce cas de figure, que le ralentissement de la propagation de 
fissure est principalement lié aux mécanismes de dissipation associés à la présence de charge.  
 
 
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2018LYSEI029/these.pdf 
© [F. Grasland], [2018], INSA Lyon, tous droits réservés
 
- 210 - 
PERSPECTIVES 
 
Si nos travaux ont permis de mieux comprendre l’évolution des propriétés mécaniques de nos matériaux vieillis 
par un environnement thermo-oxydant, ils font apparaitre néanmoins de nouvelles questions et ouvrent ainsi de 
nouvelles perspectives de recherche.  
 
Les discussions du Chapitre 3 introduisent la création de ponts « non identifiés » provenant des réactions 
chimiques entre l’oxygène et le soufre greffé aux chaînes du réseau lors du vieillissement thermo-oxydant d’un 
matériau vulcanisé de manière conventionnelle. Cette hypothèse mériterait des expériences complémentaires afin 
d’identifier précisément la nature de ces ponts. Les conclusions qui découlent des résultats 
en thermoporosimétrie restent sujettes à caution ; elles doivent être confortées par des expériences 
supplémentaires permettant d’établir la répartition spatiale des nœuds de réticulation. Cela reste un énorme 
challenge.  
 
Le Chapitre 4 étudie essentiellement le lien entre les propriétés en rupture et le phénomène de cristallisation 
sous tension pour des matériaux vulcanisés de manière conventionnelle. Nous avons cependant remarqué que la 
capacité à cristalliser à froid serait également gouvernée par la manière dont le matériau est vulcanisé (figure S3 
et S4) : à même densité de CEA, un matériau vulcanisé de manière efficace cristallise à froid plus rapidement et 
le niveau de cristallinité atteint est beaucoup plus important qu’avec un matériau vulcanisé de manière 
conventionnel. Ces différences sont-elles liées à une distribution des EAC particulière (analyse RMN MQ) ? 
Dans quelle mesure cela affecte les propriétés en rupture ? En outre, peut-on étendre les conclusions faites sur 
les matériaux conventionnels, et en particulier l’utilisation du critère (P%), à des caoutchoucs réticulés de  
manières efficaces ? ou par un autre mode de réticulation (peroxyde).  Enfin, des simulations de type dynamique 
moléculaire pourraient sans doute nous éclairer sur la manière dont la cristallisation se développe lorsqu’un 
réseau élastomère NR est étiré. Enfin, nous ne disposons à ce jour que de données expérimentales moyennant la 
valeur de la cristallinité et la taille des cristallites, ce qui est insuffisant pour confronter ces données au scénario, 
d’apparition de la cristallisation par SIC, proposé par Candau.  
 
En outre, les conclusions du chapitre 5 sur l’influence négligeable des charges CB N347 sur 
l’architecture du réseau nécessiteraient des mesures complémentaires. En particulier, il manque quelques 
mesures par RMN MQ sur nos matériaux chargés. Par ailleurs, on peut s’étonner de la forte concordance entre 
les figures 4.12 et 5.13 qui relient la rupture (locale dans le cas des charges) avec la densité de réticulation. Cela 
suggère en effet que la correction de Nielsen, malgré sa simplicité, permet une bonne estimation de r quand on 
ajoute des charges dans une matrice. Les expériences préliminaires de SAXS sur nos matériaux chargés montrent 
pourtant la présence de cavités à grandes déformations. Il semble donc que la cavitation de la matrice et/ou la 
décohésion charges/matrices soi(en)t faible(s), puisqu’elle(s) conduirai(en)t à diminuer la déformation locale. 
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Des mesures quantitatives complémentaires (par exemple par cavitomètrie) permettraient de préciser cette 
hypothèse.   
 
      Enfin, les mécanismes mis en jeu en fond de fissure lors de sa propagation restent à éclaircir. En particulier, 
le rôle de la cristallisation est à clarifier. Nos mesures de cristallisation in situ suggèrent une très forte cristallinité 
dans la « process » zone. Comment cela est-il possible ? La réalisation de cartographies de cristallinité plus 
précises en pointe de fissure pourrait apporter des éléments supplémentaires, ou au moins confirmer notre 
conclusion. Nos résultats suggèrent de manière étonnante que la capacité à cristalliser en fond de fissure est, 
selon certaines conditions, peu discriminantes sur les vitesses de propagations de fissure, à même contrainte 
macroscopique imposée. Il reste cependant à bien comprendre pourquoi. En effet, la cristallisation intervient 
dans la réponse mécanique globale du matériau, mais il semble aussi qu’elle améliore les propriétés en rupture en 
traction. Elle intervient donc dans la taille de la « process » zone. Des calculs complémentaires par Element finis 
pourrait donc nous aider à mieux à discerner ces deux rôles, que peut avoir la cristallisation en fond de fissure, 
celui à l’échelle de la fissure qui consiste à modifier le champ de contrainte par une modification de la réponse 
mécanique de la matrice, et celui à l’échelle moléculaire qui intervient dans la rupture des chaines polymères. En 
outre il n’y a pas à l’heure actuelle de modèles permettant de relier quantitativement la valeur de la vitesse de 
propagation de fissure aux phénomènes mis en jeu comme la cristallisation, la cavitation/fibrillation, 
l’échauffement. Une approche énergétique à partir d’une meilleure quantification de tous ces phénomènes est 
nécessaire. Cela reste néanmoins une véritable gageure.  
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